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“Não somos apenas o que pensamos ser. Somos mais; somos também, o que 
lembramos e aquilo de que nos esquecemos; somos as palavras que trocamos, 





As propriedades magnéticas dos sistemas AFe2O4 (A = Ni, Zn e Co) tipo espinélio 
processados mecanicamente e  as das ferritas NiFe2O4 preparadas pela técnica de sol-gel 
protéico foram sistematicamente estudadas via espectroscopia Mössbauer do 57Fe sem 
campo aplicado e via medidas de magnetização, enquanto a estrutura cristalina foi 
investigada usando difração de raios X. Especificamente, para o NiFe2O4 
mecanicamente processado, medidas de espectroscopia Mössbauer do 57Fe com campo 
magnético aplicado também foram realizadas. Para a ferrita nanocristalina 
mecanicamente processada do tipo espinélio, a estrutura hiperfina estudada pela 
espectroscopia Mössbauer nos permitiu distinguir duas principais contribuições 
magnéticas: uma atribuída ao núcleo do grão cristalino (n-G), o qual possui 
propriedades magnéticas similares às volumétricas (n-AFe2O4) da estrutura tipo 
espinélio AFe2O4 (A = Ni, Zn e Co) e outra devido a uma região de contorno de grão 
(CG), a qual apresenta desordens topológicas e químicas (d-AFe2O4). A espectroscopia 
Mössbauer mostrou uma grande fração para a região d-AFe2O4 das ferritas 
nanocristalinas AFe2O4 moídas por longos tempos (maiores que 80 horas). Da 
espectroscopia Mössbauer com campo magnético aplicado, foi observado que os spins 
do n-NiFe2O4 são inclinados (canted) em relação ao campo magnético aplicado, com 
isso, uma estrutura do tipo esperomagnética é sugerida para o d-NiFe2O4 com 63% da 
área do espectro Mössbauer. Os dados Mössbauer para o NiFe2O4 nanocristalino 
também mostraram que mesmo com campo aplicado de 12 T, a saturação magnética não 
foi alcançada para as duas fases magnéticas (n-NiFe2O4 e d-NiFe2O4). Em geral, as 
curvas de histerese para os AFe2O4 (A = Ni, Zn e Co), obtidos no protocolo de 
resfriamento com campo e registrados para campos de varredura (com campos máximos 
de 7 T), são deslocadas em ambos os eixos (magnetização e campo magnético), para 
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temperaturas abaixo de 50 K. Também foi demonstrado que a configuração da fase tipo 
vidro de spin da ferrita NiFe2O4 é fortemente modificada pelos consecutivos ciclos de 
campo, consequentemente a interação magnética NiFe2O4/d-NiFe2O4 é também afetada 
neste processo. Temos que enfatizar que a ferrita ZnFe2O4 mecanicamente processada 
tem estrutura do tipo espinélio inversa com uma temperatura de ordem magnética 
(acima de 40 K) alta em relação a seu equivalente volumétrico (11 K). Por sua vez, 
mostra-se neste trabalho que as ferritas nanocristalinas de NiFe2O4, preparadas pelo 
método de sol-gel protéico, não apresentaram deslocamentos na curva de histerese, após 
o resfriamento com campo magnético e, ao mesmo tempo, as curvas de histerese não 
saturaram para campos de 5T. A aparente ausência do efeito de descolamento horizontal 
(exchange bias) é explicada pelo fato de que no método de sol-gel os grãos cristalinos 
são grandes (~19 nm) e, consequentemente, o campo de exchange bias vai a zero, uma 
vez que o HEB α 1/tFI , onde o parâmetro tFI  é a espessura ferrimagnética, assumida ser 
do tamanho de grão.  Comparando os resultados magnéticos obtidos para a ferrita 
nanocristalina NiFe2O4 preparada pela moagem em altas energias e pelo método sol-gel, 
pode-se concluir que os deslocamentos nas curvas de histerese são extremamente 
dependentes da alta anisotropia da fase d-AFe2O4 (A = Ni e Zn). Portanto, os efeitos de 
deslocamentos nas curvas são devidos ao campo de exchange bias  nas interfaces d-
AFe2O4/n-AFe2O4 e, também, ao efeito de congelamento de spins causados pelo 









Magnetic properties of nanocrystalline AFe2O4 (A = Ni, Zn and Co) spinel-like 
mechanically processed and also of the nanocrystalline NiFe2O4 ferrite prepared by sol-
gel technique have systematically been studied using temperature dependent  from zero-
field 57Fe Mössbauer spectrometry and magnetization measurements, while the crystal 
structures were investigated by X-ray difraction. Specifically, for the NiFe2O4 
mechanically processed in-field 57Fe Mössbauer spectrometry has also been performed. 
For the nanocrystalline ferrite mechanically processed with spinel-like, the hyperfine 
structure studied by Mössbauer spectroscopy allows us to distinguish two main 
magnetic contributions: one attributed to the crystalline grain core (n-G), which has 
magnetic properties similar to the bulk AFe2O4 (A = Ni, Zn and Co) spinel-like 
structure (n-AFe2O4) and the other one due to the disordered grain boundary region 
(GB), which presents topological and chemical disorder features (d-AFe2O4). 
Mössbauer spectrometry determines a large fraction for the d-AFe2O4 region of the 
nanocrystalline AFe2O4 ferrite milled for long times (longer than 80 hours). Under 
applied magnetic field, from Mössbauer it is determined that the n-NiFe2O4 spins are 
canted with angle dependent on the applied field magnitude, whereas a speromagnet-
like structure is suggested for the d-NiFe2O4 with 63% of the Mossbauer spectra area. 
Mossbauer data for the nanocrystalline NiFe2O4 also show that even under 12 T no 
magnetic saturation is observed for the two magnetic phases (n-NiFe2O4 and d-
NiFe2O4). In general, hysteresis loops for the AFe2O4 (A = Ni, Zn and Co), obtained in 
field cooling protocol and recorded for scan field (maximum field of 7 T), are shifted in 
both field and magnetization axes, for temperatures below about 50 K. It has also been 
shown that the spin configuration of the spin-glass-like phase of the NiFe2O4 ferrite is 
strongly modified by the consecutive field cycles, consequently the n-NiFe2O4/d-
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NiFe2O4 magnetic interaction is also affected in this process. One has to emphasize that 
the mechanically processed ZnFe2O4 ferrite has an inverse spinel-like structure with a 
magnetic ordering temperature (above 40 K) higher than that of the equivalent bulk 
ferrite (11 K). On the other hand, it is shown in this work that the NiFe2O4 
nanocrysalline ferrite, prepared by sol-gel method, has no hysteresis loop shift effects, 
after field cooling protocol, and, at the same time, the hysteresis loops do not saturate. 
The apparent absence of horizontal loop shift effect (exchange bias) is explained by the 
fact that in the sol-gel method the crystalline grains are big (~19 nm) and consequently 
the exchange bias field goes to zero due to the fact that the HEB α 1/tFI, where the tFI 
parameter is the ferrimagnetic thickness assumed to be the grain size. Comparing the 
magnetic results obtained for the nanocrystalline NiFe2O4 ferrites prepared by high 
energy milling and sol-gel methods, it can be concluded that the hysteresis loop shifts 
are extremely dependent on the high magnetic anisotropy of the d-AFe2O4 (A = Ni and 
Zn) phase. Therefore, the loop shift effects are due the exchange bias field at the d-
AFe2O4/n-AFe2O4 interfaces and also from the spin freezing effect caused by cooling 
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Com o acelerado desenvolvimento tecnológico, novos materiais com características 
inovadoras vêm sendo produzidos pelas mais diversas técnicas e/ou procedimentos 
experimentais [DORM97, MORI01, NOGU99]. Especificamente, tem sido grande o 
interesse por pesquisas que possibilitem o desenvolvimento de materiais magnéticos 
com melhores propriedades; tais pesquisas são motivadas, em grande parte, pela 
possibilidade de miniaturização das dimensões de equipamentos, concomitantemente 
com a maximização dos desempenhos dos dispositivos. Diante deste cenário, o estudo 
de materiais nanoestruturados tem despertado grande interesse tanto dos cientistas 
quanto das empresas de tecnologias, devido à diversidade de propriedades físicas que 
são, em geral, distintas dos seus equivalentes sistemas volumétricos [PRIN98, MORI01, 
SKOM03, GLEI89].  
Tal interesse pode ser justificado pelos seguintes fatores: (a) as propriedades físicas, que 
muitas vezes, se diferenciam significativamente das encontradas nos equivalentes 
materiais massivos (ou volumétricos). Em grande parte, os fenômenos observados nas 
nanoestruturas devem-se principalmente aos efeitos de: (i) superfície, que nas 
nanoestruturas não pode ser desprezado (para pequenas partículas, os átomos da 
superfície  podem representar até 70% do número total de átomos), (ii) tamanho finito, 
(iii) e confinamento atômico [GLEI89]; (b) as propriedades químicas, mecânicas, 
eletrônicas, magnéticas e ópticas são, em geral, controladas através da restrição do 
tamanho das estruturas nanométricas, permitindo assim construir novos dispositivos 
[MART03]; e (c) pela busca em miniaturizar os sistemas eletrônicos, com intuito de 
torná-los leves, eficientes e portáteis.  
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Materiais nanoestruturados devem possuir, pelo menos, um de seus parâmetros físicos 
(espessura, tamanho de grão, etc) na escala de nanômetros (10-9 m) [Anexo I]. Em 
respeito à dimensionalidade da nanoestrutura, esta pode se apresentar nas seguintes 
formas: nanopartículas/nanopontos, nanofios, filmes finos e ligas nanocristalinas 
[Anexo I]. Nesta última classe de sólidos, os materiais apresentam grãos cristalinos, 
com dimensão de 10-9 m (nanogrãos/ n-G), ligados por uma região de contorno de grão 
(CG). Enquanto os n-G, em geral, se comportam como seus respectivos materiais 
volumétricos, a região de CG possui propriedades diferentes devido às desordens 
químicas e topológicas e à quebra de simetria entre os átomos do n-G e do CG. Em 
outras palavras, no material nanocristalino existe uma fração de átomos, no interior de 
um dado n-G, que tem propriedades físicas similares às encontradas nos átomos dos 
respectivos sólidos volumétricos. Todavia, há outra fração importante de átomos, nos 
CG, que se comporta diferentemente da primeira fração (n-G), propiciando propriedades 
não observadas nos respectivos materiais massivos [LONG93].  
Destacamos, a seguir, alguns exemplos sobre as propriedades físicas de nanoestruturas. 
Em termos mecânicos, o efeito da nanoestruturação se traduz pelo fenômeno de super-
elastidade, onde se demonstrou, por exemplo, um alongamento de aproximadamente 
5000% em uma amostra de cobre nanocristalino após laminação a frio [SANT05]. Com 
relação à condutividade térmica ou elétrica, a adição de 0,2% em fração volumétrica de 
nanopartículas de ferro se traduz em um aumento de mais de 10% na condutividade 
térmica do ferro massivo [GOSE04]. No campo das propriedades ópticas destes 
materiais, resultados mostram que estas propriedades são fortemente afetadas devido ao 
fato das dimensões físicas das nanoestruturas serem inferiores aos comprimentos de 
onda da faixa do visível (380-780 nm) [PRIN98]. Na área da gravação magnética, a 
nanoestruturação permite um aumento na densidade de armazenamento em quase oito 
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ordens de grandeza [MORI01]. No campo do magnetismo, a quebra de simetria dos 
átomos de interface/superfície provoca mudanças nos estados magnéticos, por exemplo, 
um sólido massivo antiferromagnético (AF) pode apresentar magnetização líquida nula 
no estado nanoestruturado [NIKI00]. Esse assunto, portanto, tem se tornado uma fonte 
continuada de estudo nas últimas quadro décadas [GRÜN86, DORM97, MORI01, 
NOGU99], tanto do ponto de vista da ciência básica quanto da aplicação tecnológica.  
Dentre a vasta gama de materiais magnéticos nanoestruturados, escolhemos o sistema 
ferritas pela riqueza em suas propriedades estruturais e magnéticas e também por seu 
potencial em aplicações tecnológicas, que vai desde dispositivos de gravação magnética 
até núcleos de transformadores [TART03, BADE06]. Sabemos que as ferritas vêm 
sendo exaustivamente estudadas há décadas tanto as massivas [GREE71] quanto as 
nanoestruturadas [NOGU99, NOGU05, KODA97, KODA99a]. Todavia a origem física 
do efeito de Exchange Bias (EB), que só aparece nestes materiais nanométricos, ainda é 
objeto de controvérsias na literatura. Esta controvérsia aparece basicamente devido ao 
efeito de não saturação dos laços de histereses obtidos após resfriamento das amostras 
na presença de campos magnéticos, onde são observados deslocamentos horizontais 
(Exchange Bias) e verticais dos laços de histereses [NOGU99, NOGU05, KODA97, 
KODA99b, IGLE05, ZULU09, VASI09]. Estes efeitos têm sido associados, por alguns 
autores, ao efeito de laço menor (minor loop effect) [GESH08a, GESH08b]. Diante 
deste cenário, em ferritas nanocristalinas, estudaremos as interações magnéticas de troca 
entre os átomos das interfaces dos n-G e dos CG. No que tange aos métodos de 
preparação das ferritas nanocristalinas, ressaltamos primeiramente que cada um exerce 
uma influência na aplicabilidade deste material e dentre os vários reportados na 
literatura, destacamos os seguintes métodos experimentais de preparação: micro-
emulsão água em óleo [PILL96, VEST04, MOUM96, LI99], micro-ondas [BENS04], 
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micela reversa [MOUM95], sono-químico [SHAF98], combustão [YAN99], hidrólise 
forçada [AMMA01], co-precipitação [KIM03], hidrotérmico [COTE03], 
complexiométrico [THAN05], pirólise [LIU05], moagem em altas energias [DING00, 
NICO97, GOYA99, SHI00] e sol-gel [LEE98].  Particularmente, a técnica de moagem 
[Anexo I], em baixas e altas energias, vem sendo aplicada com muito sucesso na 
produção de ferritas nanocristalinas, com resultados bastante distintos para o mesmo 
sistema, devido às diferentes condições experimentais durante a preparação [BERK80, 
CHIN01a, PASS10]. Considerando os trabalhos reportados na literatura e as vantagens 
da utilização do método de moagem (baixo custo e produção de sistemas fora do 
equilíbrio com alta riqueza em suas propriedades físicas), neste trabalho de doutorado 
utilizamos a Moagem de Altas Energias (MAE), para prepararmos ferritas 
nanocristalinas do tipo AFe2O4  (A = Ni, Co e Zn) e o método de Sol-Gel protéico 
(SGP) para produzirmos ferritas nanocristalinas NiFe2O4 e compararmos os resultados 
das propriedades magnéticas, principalmente porque neste último método os n-G de 
ferrita tem uma baixa região de CG, permitindo verificar a influência que a região de 
CG exerce nas propriedades magnéticas da ferrita, por exemplo. 
Estudamos, portanto neste trabalho, as anisotropias magnéticas unidirecionais 
ocasionadas quando resfriamos as amostras na presença de campos magnéticos e os 
comportamentos magnéticos dos n-G de ferritas com estrutura do tipo espinélio e das 
regiões de CG desordenadas. Em outras palavras, primeiramente, caracterizamos e 
buscamos compreender as propriedades (estruturais e magnéticas) das regiões 
denominadas de grãos (n-G) e contornos de grãos (CG) das ferritas nanocristalinas 
produzidas pelos métodos de MAE e SGP [SURY01, SIEG93, SIEG94]. Em seguida, 
procuramos reduzir as controvérsias no que diz respeito às origens físicas dos 
deslocamentos horizontais e verticais dos laços de histereses magnéticos observados em 
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sistemas nanocristalinos, quando resfriados na presença de campos magnéticos externos 
[BERK75, BERK80, KODA97, GUÉR00, GESH08a, GESH08b, ZULU09, VASI09]. 
Finalmente, destacamos que trabalhos usando a técnica de MAE para preparação de 
ferritas têm usado surfactantes ou baixos tempos de moagem [BERK75, BERK80, 
CHIN01a], reduzindo a fração de átomos na região de CG. Contrariamente, neste 
trabalho, adotamos a metodologia de prorrogar a moagem ao máximo (longos tempos), 
garantindo estabilização da estrutura tipo espinélio nos grãos nanométricos (moagem 
em atmosfera de oxigênio) e produzindo uma grande fração de átomos na região de 
contornos de grãos.  
No Capítulo 2, fizemos um breve relato sobre as propriedades estruturais e magnéticas 
dos sistemas tipo espinélio, nas suas formas massivas e nanométricas. Apresentamos, 
também, uma descrição de alguns modelos do tipo caroço/camada (core/shell), que 
usamos para descrever os resultados experimentais deste trabalho.  
No Capítulo 3, descrevemos os métodos de preparo dos pós nanoestruturados AFe2O4  
(A = Ni, Zn e Co). Assim como, as técnicas experimentais que usamos para caracterizar 
estas amostras nanocristalinas.  
No Capítulo 4, apresentamos as análises dos resultados (propriedades estruturais e 
magnéticas) obtidos para os sistemas AFe2O4  (A = Ni, Zn e Co) preparados por MAE e 
para o sistema NiFe2O4 obtido por SGP. E finalmente, no Capítulo 5, teceremos nossas 
conclusões e considerações finais. 
Nos Apêndices, caracterizamos os óxidos precursores (NiO  e α-Fe2O3) que utilizamos 
para a preparação das ferritas e apresentamos o trabalho publicado. 
Nos Anexos, definimos o que são os materiais nanoestruturados, sua classificação 
quanto à dimensionalidade, fizemos, também, uma breve descrição dos materiais 
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obtidos pelo processo de moagem e apresentamos uma descrição teórica proposta por 
Binek [BINE04] para explicar o efeito por repetição (training effect) através da equação 
de Landau-Khalatnikov Discretizada (LKD) para sistemas AF/FM, que usamos também 



















Características Estruturais e Magnéticas em Materiais Volumétricos e 
Nanoestruturados 
2.1 Estrutura Cristalina Espinélio de Volume 
 
As ferritas possuem fórmula estequiométrica do tipo AB2O4 ou AO.B2O3, onde A e B 
são íons divalentes (A+2) e trivalentes (B+3), respectivamente. Estes materiais são óxidos 
que têm estrutura cristalina similar ao do mineral espinélio MgO.Al2O3 [CULL72a]. Na 
estrutura cristalina espinélio inverso (Figura 2.1), a célula unitária possui 56 íons, o que 
a torna complexa e bastante rica, tanto do ponto de vista cristalino como do magnético. 
Devido aos tamanhos dos raios atômicos, os íons de oxigênio ( 1,3 Å
 formam 
estrutura compacta do tipo cúbica de face centrada (cfc), enquanto os íons de raios 
menores (raios de 0,7 a 0,8 Å) ocupam os espaços entre os oxigênios, ou seja, ocupam 
ou os centros dos sítios tetraédricos (denominado de sítios A)  ou os sítios com simetria 
octaédrica (definido como sítios B). 
 
Figura 2.1  −  Representação da Célula Unitária da Magnetita. As esferas cinza representam os íons Fe3+ 
nos sítios tetraédricos (sítio A), as azuis os íons de Fe3+ nos sítios octaédricos (sítio B), as vermelhas os 
íons de Fe2+ no sítio octaédrico (sítio B), e as verdes os íons de oxigênio [ZULU08]. 
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Então, na célula unitária da estrutura espinélio, os sítios ocupados têm as seguintes 
frações relativamente aos sítios disponíveis: metade (½) dos íons ocupa os sítios B 
(simetria octaédrica), enquanto um oitavo (1/8) se localiza nos sítios A (simetria 
tetraétrica), conforme Tabela 2.1. 
Tabela 2.1 - Arranjo dos íons metálicos em uma célula unitária de uma ferrita MO.Fe2O3 (M = metais de 
transição). 








Tetraédrico (A) 64 8 8M2+ 8Fe3+ 
Octaédrico [B] 32 16 16Fe3+ 8Fe3+ e 8M2+ 
 
No mineral espinélio MgO.Al2O3, os íons Mg2+ ocupam configurações dos sítios A, 
enquanto os íons Al3+ estão nos sítios B. Dessa forma, ferritas do tipo MO.Fe2O3 (onde, 
M é o metal de transição) com íons M2+ nos sítios A e os Fe3+ nos sítios B são 
denominadas de espinélios normais. Por outro lado, ferritas são ditas inversas quando 
ocorre ocupação completa com íons trivalentes nos sítios de simetria tetraédrica (sítios 
A) e com íons divalentes em simetria octaédrica (sítios B). Em outras palavras, os íons 
di- e trivalentes ocupam os sítios B de forma aleatória, provocando uma desordem 
química local, enquanto os sítios A só possuem íons trivalentes. Esta situação é 
frequentemente encontrada em ferritas de Fe, Co e Ni [DIDU02, CHKO04]. Para as 
ferritas, as duas configurações atômicas normal e inversa são consideradas casos 
padrões. Entretanto, estados de ocupação dos íons di- e trivalentes ligeiramente distintos 
dos dois estados acima mencionados podem ocorrer e modificar, principalmente, as 
propriedades magnéticas destes materiais. Como as frações distintas das ocupações dos 
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íons di- e trivalentes governam as propriedades magnéticas das ferritas, é fundamental 
que as conheçamos para um melhor entendimento das suas propriedades físicas.  
Um dos estudos realizados nas ferritas, busca variar e encontrar a distribuição catiônica 
na estrutura tipo espinélio AB2O4. Esta distribuição é função basicamente da 
configuração eletrônica e dos estados de valências dos metais A e B. Além disso, o 
método de preparação e o tamanho da partícula podem influenciar essa distribuição 
catiônica, principalmente, pela quebra de simetria sentida pelos átomos nas 
superfícies/contornos de grãos de materiais nanocristalinos [GREE71]. Dependendo dos 
íons metálicos das ferritas, os dois tipos de cátions A e B podem exibir algum tipo de 
desordem sobre os dois sítios octaédricos e/ou no sítio tetraédrico da fórmula unitária, 
enriquecendo ainda mais as propriedades físicas destes materiais [CALV02]. 
Representamos, de um modo geral, a distribuição catiônica para um espinélio normal 
por (A2+)tet(2B3+)oct(O2-)4, enquanto que em um sistema desordenado escrevemos a 
fórmula estequiométrica por (A1-xBx)tet(AxB2-x)oct(O)4, onde x é o parâmetro de inversão 
[LELI04, PATT02, EHRH03]. Então, para o caso especial em que   1, o espinélio é 
dito inverso. As ferritas de zinco (ZnFe2O4), estudadas na sua fase volumétrica (bulk), 
possuem estrutura espinélio do tipo normal (sem grau de inversão   0) [EHRH03, 
JEYA94], enquanto que as ferritas de Co e Ni, na fase volumétrica, possuem estrutura 
do tipo inversa [(B3+)tet(A2+B3+)oct(O2-)4] [SMIT59]. Como a caracterização estrutural é 
fundamental para o estudo das ferritas nanoestruturadas, apresentamos na Figura 2.2 um 
difratograma de raios X (DRX) de uma ferrita volumétrica e também os de ferritas de 
Ni, Co e Zn nanoestruturadas, onde observamos alargamentos dos picos de Bragg, 




Figura 2.2 – Difratogramas de raios X de nanopartículas de ferrita de Ni, Zn e Co. Para comparação, é 
adicionado nesta figura um difratograma da estrutura espinélio com propriedades volumétricas (Radiação 
utilizada λ = 2,0633 Å) [ANDR07].  
Outra técnica de caracterização estrutural importante no estudo das ferritas, é a 
Espectroscopia por Absorção de raios X (XAS), que fornece detalhes sobre o ambiente 
eletrônico dos metais (íons) e sobre o arranjo atômico de curto alcance, além de ser uma 
técnica elemento seletiva. A análise do espectro XAS pode ser dividida em duas 
regiões: XANES (Espectroscopia de Absorção de raios X próxima da borda) e EXAFS 
(Absorção de raios X de Estrutura Fina Estendida). A região de pré-borda e a de 
XANES do espectro de absorção são importantes porque contêm informações do 
ambiente eletrônico do átomo absorvedor, o que, em princípio, pode nos fornecer 
informações geométricas da estrutura. A intensidade da pré-borda é dependente da 
valência, uma vez que a configuração eletrônica pode ser fatorada quando comparada as 
intensidades dos átomos alvos com diferentes valências. Os picos na região da pré-
borda são úteis porque suas posições em energias e intensidades são sensíveis à simetria 




tetraédrico para o Fe3+ é muitas vezes maior do que para um sítio octaédrico deste 
mesmo íon [ANDR07]. Mostramos, na Figura 2.3, a intensidade dos picos da pré-borda 
K dos íons de Fe para três compostos padrões com diferentes simetrias, ou seja, Fe em 
sítios octaédricos no óxido Fe2O3; Fe em sítios octaédricos e tetraédricos na ferrita 
inversa Fe3O4; e Fe em sítio tetraédrico no composto FePO4.  
 
Figura 2.3 – Espectro XANES da borda K do ferro para os compostos com sítios (a) octaédricos do óxido 
Fe2O3, (b) octaédricos e tetraédricos na estrutura espinélio inverso de magnetita (Fe3O4) e (c) tetraédrico 
do composto FePO4 [NILS07]. 
A intensidade do pico da pré-borda para o espinélio inverso Fe3O4 é aproximadamente a 
média das intensidades dos sistemas com sítios somente tetraédricos tipo FePO4 (curva 
c) ou octaédricos tipo a fase Fe2O3 (curva a). Com essas informações, juntamente com 
as obtidas pela região EXAFS, a qual é restrita a distâncias interatômicas, se distingue 
os espinélios normal, inverso e parcialmente inverso [ANDR07].  Para o caso específico 
das ferritas de Co (CoFe2O4) e de Ni (NiFe2O4), medidas XANES da borda K destes 
materiais mostram que os íons Ni2+ e Co2+ ocupam os sítios octaédricos, portanto, sendo 
consideradas como estruturas espinélios inversas [SMIT59]. Já na ferrita de Zn 








espectro XANES [YOSH03], mas uma análise das ligações químicas, via EXAFS, 
mostra que esta ferrita possui a estrutura espinélio normal, onde a ocupação dos sítios A 
é feita pelo íon Zn2+ [AMMA04, JEYA94]. 
Como dissemos anteriormente o conhecimento das frações de átomos nos sítios 
octaédricos (B) e tetraédricos (A) nas ferritas é importantíssimo para a compreensão das 
propriedades magnéticas. Uma das maneiras de se determinadar estas frações é através 
da espectroscopia Mössbauer (EM) do 57Fe, já que as ferritas têm Fe como seus 
constituintes naturais. Do ponto de vista das interações hiperfinas, medidas via EM, os 
sítios tetraédricos dos átomos de Fe possuem simetria cúbica (gradiente de campo 
elétrico nulo/ GCE = zero), porém os átomos de Fe nos sítios octaédricos apresentam 
simetria trigonal, com GCE diferente de zero (componente Vzz não nulo). Além disso, 
nestas configurações as densidades eletrônicas s nos núcleos dos cátions de Fe são 
diferentes, produzindo, assim, deslocamentos isoméricos (δ) distintos, devido aos 
diferentes tamanhos das respectivas células de “Wigner-Seitz” e aos seus estados de 
oxidação nestas configurações. De um modo geral, nas ferritas tem sido reportado o 
seguinte comportamento para os valores de deslocamento isométrico (δ) dos íons de Fe 
nos diferentes sítios [GREE71]:  
δ (tetraédrico Fe3+) < δ(octaédrico Fe3+) < δ(tetraédrico Fe2+) < δ(octaédrico Fe2+).  
O desdobramento quadrupolar nuclear (∆ε α Vzz) das configurações dos íons Fe2+ e Fe3+ 
em sítios com simetria cúbica é zero e para os sítios não cúbicos tem o seguinte 
comportamento: ∆ε (Fe3+) << ∆ε (Fe2+). Do ponto de vista do campo magnético 
hiperfino (Bhf), os Bhf dos íons de Fe2+ tem magnitude menor do que os dos sítios de 
Fe3+ [GREE71].  
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2.2 Estruturas magnéticas das ferritas 
 
As interações magnéticas nos óxidos tipo MO.Fe2O3 podem ser, em primeira 
aproximação, estudadas com o hamiltoniano de Heisenberg, através das energias de 
troca entre átomos da mesma sub-rede e/ou entre sub-redes distintas, ou seja, a energia 
de troca é dada por [KITT96]: 
   ∑   · "                                                  (2.1) 
Onde Jij é a constante de interação de troca entre os spins situados nas posições i e j da 
mesma rede ou entre átomos de sub-redes distintas dentro da célula unitária. No caso 
das ferritas à base de metais de transição (Ni, Fe e Co), o magnetismo, que não é do tipo 
itinerante como ocorre nos respectivos estados metálicos, ainda é governado pelos 
orbitais 3d destes íons, mas mediados pelos orbitais dos átomos de oxigênio nas 
configurações octaédricas e tetraédricas, conforme esquematicamente representado na 
Figura 2.4. 
 
Figura 2.4  – Esquema dos orbitais p e d envolvidos na interação de super-troca [HAND00]. 
Em outras palavras, os orbitais d´s dos cátions não se superpõem diretamente, mas a 
interação é obtida com superposições com orbitais p´s dos oxigênios vizinhos. Nesta 
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interação, denominada de interação de super-troca, os elétrons dos orbitais p´s dos 
oxigênios emparelham-se com os dos cátions adjacentes Fe3+ (sítio B) que, por sua vez, 
favorecem um acoplamento paralelo (ferromagnético – FM) entre os íons M2+ (sítio A) 
no caso da ferrita normal ou FM no caso dos íons M2+ (sítio B) das ferritas inversas. 
Entre as sub-redes A e B, a integral de troca é mais fraca e o acoplamento é antiparalelo 
(tipo antiferromagnético – AF). Em resumo, na fase espinélio a configuração de mínima 
energia magnética é aquela em que os momentos magnéticos das sub-redes individuais, 
A ou B, estão acoplados FM, mas entre as sub-redes o acoplamento é AF, resultando em 
estados ferrimagnéticos (FI) para as ferritas inversas (Figura 2.5) ou AF para a normal 
de Zn. Então, na fase espinélio das ferritas a magnetização é não nula, por, pelo menos, 
dois fatores: (i) os momentos magnéticos µ dentro e entre cada uma das sub-redes são 
diferentes em magnitudes e/ou (ii) as frações de íons nos sítios A e B são diferentes. 
 
Figura 2.5  – Esquema simplificado, ressaltando os acoplamentos ferromagnéticos dentro dos sítios A e B 
e antiferromagnético entre estes sítios para uma ferrita típica com fórmula estequiométrica do tipo 
MFe2O4. 
 
Na Tabela 2.2, disponibilizamos alguns valores das constantes de anisotropia 







magnética para algumas substâncias padrões (α-Fe, hexagonal-Co e cfc-Ni) e também 
para as ferritas volumétricas [AREL08, CULL72b]. A ferrita CoFe2O4 é a que possui a 
maior anisotropia magnetocristalina, mas ainda é praticamente a metade do valor da 
fase hexagonal do Co metálico. A maior magnetização de saturação (MS) é encontrada 
na ferrita ZnFe2O4 normal, sendo o valor da MS metade daquele obtido na fase α-Fe. 
Tabela 2.2 - Valores de Anisotropia magnetocristalina (K1) , de magnetização de saturação (MS), e 




K1 (104 J/m3)         
(298K) 









Fe 4,8 222 1043 
Ni -0,5 59 631 
Fe3O4 -1,1 98 858 
MnFe2O4 -0,3 112 573 
NiFe2O4 -0,62 56 858 
MgFe2O4 -0,25 31 713 
CoFe2O4 20 90 793 
ZnFe2O4 -0,28 115 10 
Hexagonal 
Co 45 166 1404 
BaFe12O19 33 100 723 
 
No campo do magnetismo, a espectroscopia Mössbauer do 57Fe quando realizada com e 
sem campo magnético externo é uma poderosa técnica para compreender a ocupação e 
as interações de troca magnéticas dos íons de Fe nos sítios A e B das ferritas. Nos 
espectros das ferritas espinélio inversas, obtidos em campo magnético externo nulo 
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[Figura 2.6(a)], observa-se a presença de duas componentes magnéticas devidas aos 
íons de Fe3+ nos sítios A (tetraédrico) e B (octaédrico) (Tabela 2.3).  
Tabela 2.3 - Valores dos parâmetros hiperfinos (deslocamento isomérico, desdobramento quadrupolar e 
campo magnético hiperfino) das ferritas de Ni, Co e Zn. 









     
A 0,26 0,14 48,8 [CHIN01a] 
B 0,39 0,02 51,5 
     
A 0,25 - 51,62 [ŠEPE07] 
B 0,36 - 55,83 
     




B 0,51 0,01 54,3 
    
A 0,4 0,00 51,1 
B 0,5 0,00 54,9 














B 0,51 0,19 50,5 
    
A 0,41 -0,2 50,7 
B 0,51 0,2 51,0 
     







B 0,5 0,00 48,6 
    
A 0,44 0,00 51,4 
B 0,52 0,00 51,6 
    
A 0,41 0,00 50,9 








     











B 0,49 -0,02 53,9 
    
A 0,34 0,01 52,7 
B 0,50 -0,02 56,7 
    
A 0,34 -0,01 52,8 
B 0,50 -0,06 55,5 
    
A 0,36 -0,02 52,5 






Figura 2.6  – Espectros Mössbauer tomados em baixas temperaturas [4,2 K (a) e 10 K (b)]. Em (a), 
espectro sem campo magnético externo e em (b) com campo magnético externo para uma estrutura do 
tipo espinélio inverso. Os sub-espectros na cor vermelha são devidos aos átomos de Fe3+ nos sítios 
octaédricos e os azuis aos átomos de Fe3+ nos sítios octaédricos [CHKO04]. 
Por outro lado, nas medidas Mössbauer com campo magnético externo (Bap) [CHKO04, 
AMMA06] nota-se que: (i) os campos magnéticos em cada sítio (Bef) têm 
comportamentos distintos, um aumenta e o outro diminui em magnitude à medida que 
Bap é aumentado e (ii) as linhas de absorção ressonantes 2 e 5 desaparecem, indicando 
que existe polarização da magnetização (saturação da magnetização) com campos da 
ordem de 5-6 T. O primeiro efeito é explicado já que os campos obtidos dos ajustes são 
valores efetivos (Bef), ou seja, uma soma vetorial dos campos magnéticos hiperfinos 
(Bhf) de cada sítio com o campo magnético aplicado (Bap), conforme esquematizado na 
Figura 2.7. Portanto, como o acoplamento é tipo AF para os íons de Fe nos dois sítios A 
e B, o resultado é que em um sítio o campo aumente, enquanto no outro diminua, como 
experimentalmente observado. Além disso, como os momentos magnéticos de cada sub-






desta ferrita volumétrica e como a radiação gama, nestes experimentos, é paralela à 
direção do campo magnético externo (Bap), a dependência angular da razão das linhas 
I2/3 e I5/4, de absorção Mössbauer de um espectro magnético, tem probabilidade nula de 
absorção ressonante neste caso, conforme previsto pela Eq. (2.2). Em outras palavras, o 
espectro magnético do Fe não apresentam as linhas 2 e 5, quando a direção da radiação 
é paralela à magnetização/campo aplicado [Figura 2.6(b)]. 
#$/&  4 ()*+ ,-./(+ ,                                                      (2.2) 
Onde θ é o ângulo entre Bhf e Bap. 
 
 
Figura 2.7  − Diagrama vetorial dos campos magnéticos hiperfinos (Bhf) dos sítios A e B na estrutura tipo 
espinélio sob a presença de um campo aplicado (Bap). O campo magnético efetivo (Bef), em cada sítio, é a 








2.3 Propriedades Magnéticas das Nanopartículas de Ferritas 
 
As propriedades magnéticas das nanopartículas (NPs) são de grande interesse, pois 
favorecem a confecção de dispositivos de gravação e armazenamento de alta densidade. 
Entretanto, a redução do tamanho provoca efeito de superparamagnetismo (inversão 
espontânea da magnetização no tempo provocada pela temperatura). Este efeito é de 
particular interesse, uma vez que determina a estabilidade da informação armazenada e 
limita a densidade de informação. Especificamente, óxidos magnéticos (γ-Fe2O3 e 
ferrita) têm sido objetos de estudos básicos do efeito de relaxação magnética nos 
últimos anos [VINC94, MORU94, DICK93, AWSC92]. Similarmente ao estudo do 
superparamagnetismo em NPs, destacamos o fenômeno de redução na magnetização em 
NPs de ferritas [BERK75]. Esta última característica das NPs tem sido explicada, via 
espectroscopia Mössbauer, em termos do efeito de spin canting dos momentos 
magnéticos dos átomos das superfícies de NPs de NiFe2O4 pulverizadas em moinho de 
bolas [BERK75, BERK80], bem como as preparadas por precipitação química 
[MORR81].  
Estudos de espalhamento por nêutrons polarizados em NPs de CoFe2O4, preparadas em 
moinho de  bolas, mostraram que este sistema consistia de núcleos com spins alinhados 
FM cercados por camadas desordenadas de spins [LIN95]. Conclusões semelhantes 
foram obtidas, via Mössbauer, em NPs de NiFe2O4 obtidas por precipitação química 
[MORR81]. Assim, os spins das superfícies das NPs teriam múltiplas configurações 
para qualquer orientação da magnetização do núcleo da NP. Então, o modelo proposto 
para as NPs seria o de um núcleo central (core) de átomos envolto por uma 
camada/casca (shell) de átomos comportando-se diferentemente do primeiro grupo. De 
fato, muitos sistemas nanoestruturados possuem a configuração core/shell naturalmente. 
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Como exemplo, citamos NPs de materiais que se oxidam na presença de oxigênio, 
formando uma camada de óxido ao redor do núcleo [WILL04, DARL05] ou até 
mesmos sólidos envoltos ou induzidos a ter uma camada em torno do núcleo, através de 
síntese em laboratório. Neste caso, destacamos: (i) as NPs magnéticas preparadas, por 
método químico, para serem utilizadas nas Ciências Biomédicas/Médicas através do 
método de drug delivery, onde os núcleos são envoltos por camadas biológicas ou bio-
compatíveis, que serão usadas para algum tipo específico de tratamento médico e (ii) os 
materiais nanocristalinos produzidos com uma grande fração de átomos na região de 
superfícies/contornos de grãos. Assim, o modelo core-shell tem sido usado para 
descrever tanto materiais nanoparticulados como nanocristalinos.  
Particularmente no campo do magnetismo, a estrutura core/shell é muito interessante, 
pois ajuda a compreender as interações magnéticas de troca entre os átomos do núcleo 
(caroço da partícula - G) e os da camada (superfície/contorno de grão - CG) que o 
rodeia. Além de ter um grande interesse tecnológico, os sistemas descritos pelo modelo 
core-shell tem muita física básica que necessita ser compreendida para uma aplicação 
tecnológica mais eficiente. Em se tratando das ferritas, o modelo core-shell se torna 
mais rico e complexo, pois nestes sistemas há, em geral, dois íons magnéticos em sítios 
A e B distintos.  
Faremos algumas pontuações relativamente ao modelo core-shell para melhor 
entendermos as estruturas de spins de cada uma das frações provenientes do núcleo 
(core) e da camada (shell) de ferritas nanocristalinas. Primeiramente, temos que 
recordar que a ligação entre os íons metálicos é mediada por íons de oxigênio e que tem 
forte dependência angular para os sítios A e B (interação denominada de super-troca/S-
T). Depois que o acoplamento magnético resultante entre os cátions magnéticos de 
distintas sub-redes é predominantemente do tipo AF, todavia, a ordem da ferrita inversa 
21 
 
volumétrica é ferrimagnética (FI). Finalmente, que nas regiões de superfícies/CG 
ocorrem modificações (i) nas coordenações dos cátions; (ii) nos ângulos das ligações 
químicas; (iii) nas distâncias entre os íons, entre outras, resultando em uma distribuição 
nas interações magnéticas de troca, com valores positivos e negativos em relação à sub-
rede dos cátions. Em outras palavras, uma vez que a interação de S-T é mediada pelo 
íon oxigênio, quando as interações de trocas são quebradas, devido à ausência de íons 
de oxigênio nas regiões das superfícies, ocorrem mudanças no campo cristalino local, 
nas distâncias interatômicas, etc, causando distintas propriedades físicas para a região 
de CG, se comparadas com a região do núcleo (n-G). Consequentemente, a região de 
CG tem um papel cada vez mais relevante nas propriedades dos materiais à medida que 
diminuímos o tamanho da NP (ou do grão cristalino), já que a razão entre o número de 
átomos superficiais e o número de átomos no volume cresce substancialmente. Na 
descrição acima, foi levada em conta cálculos realizados para descrever o 
comportamento magnético em NPs de NiFe2O4 [KODA97]. Ou seja, os autores 
assumiram que a quebra das ligações induz uma desordem de spins na superfície das 
NPs, pois a interação de S-T é muito sensível aos ângulos de ligação. Então, associaram 
esta desordem da superfície a uma estrutura de spin desordenada [KODA97]. Neste 
trabalho, chamamos esta estrutura magnética de fase tipo vidro de spin (TVS), ou seja, 
uma fase magnética com desordem estocástica, causando flutuação entre as interações 
FM e AF, resultando em um estado metaestável com alta irreversibilidade da 
magnetização. Estas interações de troca, diferentemente do estado ordenado do grão, se 
tornam relevantes abaixo de uma certa temperatura, chamada de congelamento de spins 
Tf. Acima de Tf, o sistema comporta-se como um material paramagnético. A presença de 
uma fase TVS nas ferritas é confirmada com resultados reportados por Muroi e cols. 
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[MURO01], onde curvas M(T) obtidas em baixos campos (mT) apresentam uma queda, 
indicando um congelamento TVS (Figura 2.8) 
 
 
Figura 2.8 − Curva de M(T) mostrando queda da magnetização que por sua vez, é associada ao 
congelamento dos spins em um sistema MnFe2O4 [MURO01]. 
Portanto, devido à existência das duas fases magnéticas em ferritas nanocristalinas é 
fundamental que estudemos as interações magnéticas e os seus respectivos estados 
magnéticos para entendermos as interações magnéticas que aparecem nas interfaces 
core-FI/shell-TVS, sob certas condições experimentais. Dentre estas investigações está o 
estudo da anisotropia unidirecional, que dá origem ao fenômeno conhecido como efeito 
de exchange bias (EB), primeiramente encontrado em sistema nanoparticulado de Co 
com interfaces FM/AF [MEIK57, NOGU99]. Para explicá-lo, foi assumido um sistema 
do tipo FM/AF, onde o FM tem temperatura de Curie (TC) maior que a temperatura de 
ordem do AF (TN) e, ainda, que este sistema fosse resfriado, inicialmente de uma 
temperatura entre TC e TN, na presença de um campo HFC. Além disso, para se ter o 
efeito de EB foi considerado que a anisotropia do AF fosse suficientemente alta, para 




Hoje em dia, por um lado, se conhece que tanto sistemas tipo core-shell (NPs e 
nanocristalinos) quanto as multicamadas magnéticas com interfaces FM/AF apresentam 
o efeito de EB, se as condições citadas anteriormente forem satisfeitas. Por outro lado, 
uma vasta gama de técnicas experimentais de medidas vem sendo usada para aprofundar 
o conhecimento dos mecanismos microscópios que são à base do efeito de EB 
[NOGU99]. Entre os principais problemas para o estudo do efeito de EB, está o 
conhecimento das estruturas e das interfaces magnéticas responsáveis pelo fenômeno 
em si. Diferentemente dos sistemas de multicamadas, as interfaces/superfícies das NPs 
(nanogrãos) naturalmente incorporam rugosidades e spins não compensados, dois dos 
principais ingredientes que deixam o efeito de EB, em multicamadas, bastante 
complexo [STAM00, KIWI01, RADU08]. Além disso, a interpretação dos resultados 
do efeito de EB pode ser mascarada por fenômenos coletivos e por interações das NPs 
com sua matriz. Até hoje, nenhum experimento para estudo do efeito de EB foi 
realizado para uma partícula isolada, o que nos permitiria confrontar os resultados com 
os modelos existentes. Assim, a origem do efeito de EB em sistemas de NPs do tipo 
core/shell ainda não é bem estabelecida, uma vez que o estado TVS não está bem 
caracterizado na literatura. Especificamente nas ferritas nanocristalinas, com estrutura 
do tipo core-FI/shell-TVS, tem sido observado efeitos de alta irreversibilidade e curvas 
de histerese não saturadas [BERK75, BERK80, KODA97], características que sugerem 
contribuição do efeito de minor loop, levando a entendimentos distintos, conforme 
reportado na literatura [BERK75, BERK80, TANG91, KODA97, GUÉR00, GESH08a, 
GESH08b, ZULU09, VASI09].  
Do ponto de vista teórico, o magnetismo de NPs tem sido estudado por simulações de 
Monte Carlo (MC) por vários autores [IGLE05, VASI09, ZULU09]. Particularmente, 
Iglésias e cols. [IGLE05] reportaram resultados de simulações de MC baseados em um 
24 
 
modelo de core/shell para nanopartículas individuais. Eles usaram o seguinte 
Hamiltoniano para descrever o sistema: 
0
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Destacaram a contribuição da interface no Hamiltoniano de Heisenberg (JInt) e levaram 
em consideração a contribuição da anisotropia uniaxial do core (kC) e da shell (kSh) na 
tentativa de explicar o comportamento magnético das NPs. Seus resultados mostraram 
que o deslocamento vertical observado é devido aos spins não compensados durante o 
processo de reversão do campo magnético e que o comportamento do efeito de EB foi 
determinado pelo valor e sinal da constante de troca JInt.. 
Por sua vez, Vasilakaki e col. [VASI09] também usaram simulação de MC para 
descrever curvas M(H) de NPs magnéticas compostas por interfaces do tipo core-
FM/shell-FI. Dividiram a NP em várias secções com intuito de compreender a 
contribuição de cada parte separadamente (Figura 2.9). A camada mais externa, com 
espessura de um espaçamento de rede, foi definida como sendo a superfície da partícula. 
A interface, com espessura de dois espaçamentos de rede, consiste na última camada do 
núcleo FM e na primeira camada da casca (shell) FI. A energia do sistema, então, inclui 
as interações de troca entre os spins do núcleo, da casca e da interface e as respectivas 
anisotropias (diferentemente do modelo Iglésias e cols. [IGLE05]), além do termo 
Zeeman: 
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Onde   é o spin atômico do sítio i e AB  é o vetor unitário do eixo fácil do sítio i. As 
anisotropias do core e de parte da interface são uniaxiais ao longo do eixo z e as 
anisotropias da shell e da superfície são aleatoriamente orientadas. 
 
Figura 2.9 − Uma representação esquemática da  estrutura de spins para nanopartículas em uma 
simulação de Monte Carlo no caso de uma nanopartícula possuindo um núcleo FM/ e uma camada FI 
[VASI09]. 
As autoras introduziram um alto grau de aleatoriedade na shell e na superfície com 
intuito de simular uma fase TVS. Os resultados encontrados foram: (i) o valor do campo 
de resfriamento (HFC) afeta o comportamento da histerese magnética de NPs com shell 
tendo estrutura TVS; (ii) o aumento da espessura da shell resulta em aumentos no 
campo coercivo (HC), no campo de Exchange Bias (HEB) e em uma diminuição na 
magnetização remanente, como observado experimentalmente [BAKE04]; (iii) a baixas 
temperaturas, existe uma inversão na dependência do tamanho do core em relação aos 
comportamentos de HC e HEB, isto é, as NPs menores têm os maiores valores de HEB e 
HC; e (iv) o comportamento do training effect [NOGU99] depende da espessura da shell 
para uma dada microestrutura magnética. É importante dizer que essas simulações não 
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estavam em um regime onde o efeito de minor loop pudesse ser aplicado (laços com a 
magnetização saturada).  
Ainda com relação aos resultados teóricos, para uma estrutura cúbica do tipo espinélio, 
Zuluaga e cols. [ZULU09] estudaram o papel da anisotropia de superfície em NPs de 
magnetita (Fe3O4) e as circunstâncias que levariam aos deslocamentos horizontais e 
verticais nas curvas de histereses magnéticas. Eles também usaram simulação de MC 
para descrever as interações entre os primeiros vizinhos envolvendo os íons de Fe dos 
sítios tetraédricos e octaédricos. Consideraram, ainda, uma anisotropia 
magnetocristalina cúbica para os spins do núcleo e variaram substancialmente os 
valores de anisotropia diferenciada para os spins da superfície (resfriamento com campo 
magnético externo). Seus resultados revelaram que em baixas temperaturas o campo 
HEB poderia ser positivo ou negativo para altos valores de anisotropia de superfície (KS). 
E computaram separadamente dados de susceptibilidade do núcleo e da superfície, 
sugerindo diferenças no caráter magnético hard-soft na interface núcleo-superfície. Tais 
diferenças são dirigidas pelos valores de KS e dependem do tamanho das NPs. A 
interação hard-soft, via anisotropia de superfície, foi o mecanismo proposto para 
explicar o efeito de EB observado. Seus resultados indicaram, ainda, que para valores 
altos de KS os spins são travados na direção do campo, consequentemente, são 
responsáveis pelos deslocamentos horizontais e verticais observados nas curvas M(H) 
em processos de resfriamento com campo magnético aplicado. Concluíram, também, 
que a magnitude da constante de anisotropia de superfície pode agir como uma força 
motriz para a ocorrência de um forte travamento nos spins da superfície. O valor do 
efeito de EB, que pode ser positivo, negativo, ou até mesmo nulo, depende, então dos 
spins superficiais serem mais ou menos compensados e da razão dos spins tetraédricos e 
octaédricos. O mecanismo de travamento dos spins é também associado ao efeito da 
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redução da magnetização e da remanência. Em sua modelagem, estes autores sugerem 
que NPs, com regiões de CG tendo valores grandes de KS, podem exibir, em campos 
magnéticos nulos, estruturas de spins do tipo ouriço (Figura 2.10), caracterizadas por 
uma magnetização próxima de zero no regime de baixas temperaturas. 
 
Figura 2.10 − Estrutura magnética para uma NP de 3 nm em T = 10 K e KS/KV =7000. As setas 
representam os spins de Fe: em vermelho, azul e verde representam os íons FeA3+, FeB3+ e FeA2+ 
[ZULU09]. 
Baseado nos resultados apresentados na literatura tanto do ponto de vista experimental 
quanto do teórico, preparamos ferritas nanocristalinas do tipo AFe2O4 (A = Ni, Zn e Co) 
por dois métodos distintos, MAE e SGP e realizamos um estudo sistemático dos estados 
magnéticos e das interações magnéticas de troca provenientes dos grãos cristalinos com 







PREPARAÇÃO DAS AMOSTRAS E TÉCNICAS DE 
CARACTERIZAÇÃO 
3.1 Preparação por Mecanossíntese 
 
Preparamos pós nanoestruturados de MFe2O4 ( M = Ni, Co e Zn)  através da técnica de 
mecanossíntese, partindo da mistura de pós de MO e α-Fe2O3 (99,95%). Utilizamos os 
pós de NiO e ZnO  da marca Aldrich, já sintetizados em escala nanométrica com grãos 
menores de 50 e 100 nm, respectivamente, e pureza de 99,8%. Os pós de CoO que 
usamos também são da marca Aldrich e pureza de 99,8%, porém com mesh de 325 (44 
µm). Moemos os pós-iniciais independentemente por aproximadamente 48 h (Apêndice 
I), com intuito de reduzir o tamanho do grão cristalino (n-G) e aumentar o número de 
defeitos para facilitar o processo de reação no estado sólido. 
 Após o procedimento de preparo dos precursores, colocamos e selamos os pós 
estequiometricamente em um vial (recipiente de moagem) de aço de alta dureza. 
Usamos uma esfera de aço, ocupando aproximadamente 20% do volume interno total do 
vial, como ferramenta de moagem. Escolhemos a razão massa de amostra/massa da 
esfera em 7:1. Buscamos reduzir a contaminação pelas ferramentas de trabalho (esfera e 
paredes do vial), moendo primeiramente, no moinho SPEX8000, uma pequena 
quantidade dos pós-moídos (MO e α-Fe2O3), com composição definida. Realizamos esta 
metodologia, para que as superfícies do vial e da esfera fossem parcialmente cobertas 
com os precursores antes da moagem de preparação das ferritas. Após este 
procedimento, removemos o excesso dos pós do vial e colocamos uma nova porção dos 
precursores, com a composição desejada e demos início ao processo de moagem. Em 
tempos pré-determinados removemos uma porção da amostra para caracterizações 
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estruturais, hiperfinas e magnéticas, visando ao acompanhamento da formação de nova 
fase e nos auxiliando na decisão de interromper o processo de mecanossíntese. Este 
processo de preparação, a princípio, provoca facilmente uma redução significativa dos 
grãos cristalinos à medida que o tempo de moagem (tm) aumenta, favorecendo assim um 
aumento das regiões de contorno de grãos. Maiores detalhes sobre ferramentas de 
moagem e procedimentos experimentais podem ser encontrados na literatura [PERE07]. 
3.2 Preparação por Sol-Gel Protéico 
 
Entre vários processos de síntese química, a síntese por sol-gel é um método alternativo 
e bastante promissor para a preparação de pós nanométricos com elevada pureza, baixa 
dispersão no tamanho das partículas e um custo relativamente baixo. Esta técnica é 
muito simples e inicia-se pela preparação de um “sol”, que é a dispersão de partículas 
sólidas em um líquido, adicionando-se, posteriormente, um agente geleificante para 
formar uma rede tridimensional de estruturas rígidas ou cadeias poliméricas (gel), que 
imobilizam a fase líquida. O processo sol-gel por dispersões coloidais (partículas com 
tamanhos entre 1nm e 1µm) usando precursores orgânicos (Sol-Gel Protéico – SGP) é 
uma variante do processo sol-gel [MAIA05]. Pesquisadores da Universidade Federal de 
Sergipe [SANT02] produziram NPs de ferrita de níquel (NiFe2O4) pelo processo SGP 
dissolvendo nitrato de ferro III nonahidratado (Fe(NO3)3•9H2O) e nitrato de níquel II 
hexahidratado (Ni(NO3)2•6H2O) em água de coco. As NPs produzidas apresentaram 
tamanho médio de 67 nm [SANT02].  
Neste trabalho, preparamos NPs de NiFe2O4 pela síntese de SGP, usando também água 
de coco em seu estado natural (Figura 3.1). Toda a preparação foi realizada pelo grupo 
de pesquisadores do Departamento de Ciências Matemáticas e Naturais, do Centro 
Universitário Norte do Espírito Santo/UFES, que vem estudando este material nos 
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últimos três anos. Escolhemos a água de coco, pois possui uma grande cadeia protéica, a 
qual os íons metálicos e as micelas mistas ligam-se facilmente [SANT02]. Estas são 
possivelmente responsáveis pelos pós em escala nanométrica e por controlar a 
morfologia. Preparamos o sol-gel dissolvendo 7,2776x10-3 kg de Fe(NO3)3•9H2O 
(nitrato nonohidratado de ferro III) e 20,0031x10-3 kg de Ni(NO3)3•6H2O (nitrato de 
níquel II hexahidratado) em água de coco natural (cocos nucifera), sendo a taxa de 
Ni/Fe da ordem de 1:2. Em seguida, aquecemos o sol-gel em uma temperatura de 483 K 
por 2 h para a gelificacão e desidratação das amostras. Finalmente, aquecemos partes da 
amostra seca a temperaturas de 1023 K, 1123 K e 1223 K durante 8 h. Nominamos as 
amostras preparadas como: SG-seca (para amostra somente seca a 483K por 2h), SG -Tt 
(SG-750 , SG-850 e SG-950) para amostras tratadas nas temperaturas de 1023 K , 1123 
K  e 1223 K , respectivamente. 
 







Sol  - solução 
Gel – contendo ambas 
fases líquidas e sólidas 
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3.3 Técnicas Experimentais Utilizadas  
3.3.1 Difratometria de raios X Convencional 
 
Registramos as medidas de difração de raios X convencional (DRX) a partir de 
amostras em pó à temperatura ambiente. Utilizamos o difratômetro da marca Rigaku, 
modelo Ultima IV, usando incidência de radiação Cu-Kα (=1,5418 Å) e variando o 
ângulo de difração (2θ) de 10 a 100°, com passo angular de 0,05°. Utilizamos o 
monocromador de LiF e uma amostra de Si pulverizada como referência externa, para 
estimativa do alargamento dos picos de Bragg devido às condições experimentais.  
3.3.2 Difração de raios X com luz Síncrotron 
 
Realizamos também medidas utilizando radiação síncrotron (DRX-S) in situ durante o 
aquecimento das amostras na câmara de alta temperatura da linha de difração de raios X 
em policristais (XPD) no Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS), em 
Campinas. Efetuamos estas medidas com baixa resolução angular e alta intensidade do 
feixe (característicos das medidas em síncrotron), com um cristal de Si (111), (o d111 = 
3,135 Å), proporcionando uma radiação com λ= 1,55097 Å. Como amostra de 
referência, usamos um policristal de MgO.  
Portanto, realizamos as identificações estruturais das amostras nanocristalinas através 
das técnicas de difração de raios X convencional (DRX) e com luz Síncrotron (DRX-S), 
a partir dos picos mais intensos dos difratogramas e da comparação com as fichas do 
banco de dados Powder Diffraction File — JCPDS. Estimamos, na maior parte deste 
trabalho, o tamanho dos grãos cristalino usando a fórmula de Scherrer, que relaciona o 
alargamento do pico de Bragg com o inverso do tamanho de grão de uma determinada 
orientação cristalográfica de policristal [SCHE18, PATT39]: F  G,HIJ ./( ,, onde β é a 
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largura a meia altura do pico analisado (em radianos) e θ é o ângulo de Bragg. Usamos 
sempre o pico de Bragg referente ao plano de maior intensidade nos difratogramas. 
3.3.3 Microscopia eletrônica de varredura 
 
Obtivemos imagens de microscopia eletrônica de varredura (MEV) em um microscópio 
eletrônico da Shimadzu SSX-550, sob alto vácuo e com tensão de aceleração 15 kV. 
Obtivemos as composições elementares locais das amostras de NiFe2O4 usando a 
espectroscopia por dispersão de energia (EDS), que acompanha o MEV. Para obtermos 
as micrografias e os espectros de EDS, fixamos os pós nanoestruturados em uma fita 
adesiva à base de carbono (removemos o excesso dos pós balançando a fita após o 
depósito dos pós). Não necessitamos metalizar as amostras, uma vez que os pós de 
NiFe2O4 são condutores. 
3.3.4 Medidas de propriedades magnéticas 
 
Realizamos as medidas destinadas à caracterização das propriedades magnéticas dos 
materiais usando o equipamento PPMS (Physical Property Measurement System) 
modelo 6000 da Quantum Design, com o módulo P500 AC/DC Magnetometry System 
(ACMS) e em um equipamento SQUID. Utilizamos amostras com massa 
aproximadamente de 3,0 x 10-5 kg para evitar a saturação do sinal no PPMS. 
Registramos as isotermas de M(H) em processos ZFC (zero field cooling) e FC (field 
cooling) em temperaturas entre 4 e 300 K e com campo magnético aplicado de até 7 T. 
Efetuamos também curvas M(T) nos modos ZFC e FC entre 5 a 300 K e campo 
magnético de 5 T. No processo ZFC, registramos as medidas de M(T) no aquecimento 
das amostras. No regime FC, tomamos as medidas de M(T) durante o resfriamento. 
Realizamos medidas de suscetibilidade χAC(T) entre as temperaturas de 10 e 300 K, com 
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amplitude de campo magnético oscilante 10-3 T e freqüências de 100, 1000 e 10000 
kHz, respectivamente. 
3.3.5 Espectroscopia Mössbauer 
 
A espectroscopia Mössbauer (EM) é um fenômeno que é observado através da medida 
do número de fótons de raios γ que são ressonantemente emitidos e absorvidos sem 
perdas de energias para as redes cristalinas da fonte e do absorvedor, mais precisamente 
sem excitação/aniquilação de fônons nas redes [GREE71]. Embora este efeito seja 
observado em 100 transições nucleares de alguns 40 elementos químicos, é de interesse 
deste trabalho, somente na emissão de 14,4 keV do 57Fe, que envolve a transição entre 
os estados nucleares I = 3/2 (1º excitado) → I = 1/2 (fundamental). 
Essa técnica de espectroscopia possibilita obter informações a respeito das interações 
hiperfinas que envolvem as interações entre as distribuições de carga e de spin nuclear e 
as distribuições de carga e spin eletrônico dos átomos 57Fe Mössbauer contidos na 
amostra. Da medida destas interações e com a técnica de EM, obtemos informações 
locais dos íons de Fe, tais como: transferência de carga (deslocamento isomérico δ ), 
gradiente de campo elétrico (desdobramento quadrupolar, 2ε ∝ zzV ) e campo magnético 
hiperfino (Bhf) [GREE71]. 
Realizamos as medidas de EM do 57Fe usando espectrômetros que operam no modo de 
aceleração constante e na geometria de transmissão [GREE71, PASS96]. Tomamos os 
espectros do Fe com 512 canais. Ajustamos estes espectros, na sua maioria, com as duas 
versões de programa NORMOS [a versão para sítios definidos (versão SITE) e a versão 
para sítios não equivalentes dos átomos de Fe (versão DIST)] [BRAN92]. Maiores 
informações sobre o programa NORMOS, que usamos para os ajustes dos espectros 
Mössbauer, estão descritos nas Refs. [RODR95, PASS96]. Fornecemos, após os ajustes 
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dos espectros, valores de deslocamentos isoméricos (δ), no caso das medidas para o 
57Fe, em relação a uma folha de 57Fe com δFe = - 0,114 mm/s (δ = δMEDIDO - δFe), pois 
usamos uma fonte de 57Co em matriz de Ródio (57Co:Rh). Efetuamos estas medidas 
Mössbauer do 57Fe, entre temperaturas de 20 a 300 K, com auxílio de um criostato de 
ciclo fechado de He, de marca APD – Cryogenics e modelo DMX20 MÖSSBAUER, 
sem aplicação de campo externo (LEMAG/UFES).  Tomamos espectros Mössbauer, 
num intervalo de temperatura de 4,2 a 300 K e com campo magnético aplicado, no 
instituto de Física da USP em colaboração com o Prof. Dr. Hercílio Rechenberg. Nas 
medidas Mössbauer com campo externo, as direções do campo e da propagação da 
radiação são coincidentes (paralelas) e não há diferenças em temperatura entre a fonte e 
o absorvedor, como acontece com as medidas em temperaturas realizadas no LEMAG, 
onde a fonte está sempre a 300 K, propiciando a contribuição do efeito Doppler de 
segunda ordem (δSODS) para os valores de deslocamento isoméricos (centro de gravidade 
dos espectros = δ + δSODS). 
3.3.6 XANES 
 
Registramos as medidas XAS na linha de luz D04B-XAFS1 do LNLS em Campinas, 
Brasil. A região do espectro próximo à borda de absorção (XANES) é caracterizada por 
fotoelétrons com livres caminhos médios longos comparados às distâncias 
interatômicas. Este livre caminho médio longo permite que o fotoelétron seja espalhado 
elasticamente diversas vezes, caracterizando um processo de espalhamento múltiplo. 
Dessa forma, o fotoelétron (que é instrumento de prova em espectroscopia de absorção 
de raios X) acaba sendo sensível à disposição espacial dos vizinhos em torno do átomo 
absorvedor, ou seja, além das distâncias entre átomos (e número de vizinhos), também 
os ângulos de ligações vão influenciar o processo de espalhamento. Este processo 
determina o fenômeno de interferência entre a função de onda do fotoelétron emitido e 
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retroespalhado, determinando, portanto, a forma do espectro de absorção próximo à 
borda. Então, de um espectro de XANES obtemos informações estéreo-químicas em 
torno do átomo absorvedor. Além disso, como a região próxima à borda é sensível a 
pequenas variações na estrutura eletrônica devido ao estado de oxidação do átomo 
absorvedor, que determina a energia da borda de absorção, poderíamos obter quatro 
importantes informações dos espectros XANES tomados: 
i) Distâncias interatômicas; 
ii) Número de vizinhos; 
iii) Ângulo de ligação;  
iv) Estado de oxidação; 
 
Particularmente, obtivemos o estado de oxidação através da comparação da energia da 
borda de absorção com padrões conhecidos reportados na literatura, já que em nossas 
medidas no LNLS não tínhamos em mãos os padrões das ferritas. Já as informações 
estruturais e quantitativas requerem uma análise por vezes bastante sofisticada, e não 












4.1 Ferrita de Ni Preparada por Mecanossíntese 
 
4.1.1 Análise das amostras em função do tempo de moagem  
 
O espectro Mössbauer do precursor α-Fe2O3 moído por 48 h tem praticamente duas 
componentes magnéticas (94 % da área do espectro): um sexteto associado aos grãos 
nanométricos da fase α-Fe2O3 e uma distribuição de campos magnéticos hiperfinos (Bhf) 
atribuída à região de contorno de grãos da fase α-Fe2O3 [APÊNDICE I]. 
Na Figura 4.1, temos os espectros Mössbauer para as amostras (NiO + α-Fe2O3) moídas 
por 48, 120, 200, 250, 300 e 350 h.  Além das componentes observadas no material 
precursor α-Fe2O3 (48 h), vemos uma componente paramagnética quadrupolar, na 
amostra (NiO + α-Fe2O3) moída por 48 h, sugerindo a formação de uma nova fase pela 
mecanossíntese dos óxidos precursores de NiO e de α-Fe2O3. Com o aumento do tempo 
de moagem (tm), constatamos que esta componente quadrupolar tem sua área relativa 
(fração) aumentada em relação às componentes magnéticas. Ajustamos os espectros 
mostrados na Figura 4.1 com: o sexteto da fase α-Fe2O3, uma distribuição de Bhf e uma 
componente quadrupolar (dubleto), cujos parâmetros hiperfinos apresentamos na Tabela 
4.1. Entre 300 e 350 h de moagem, não observamos nenhuma grande mudança nos 
parâmetros hiperfinos das componentes, principalmente na área relativa da fase α-Fe2O3 
que se manteve praticamente estável entre 9 e 6%, respectivamente, se considerarmos 
uma incerteza de 2% para a área (incerteza estimada de 1% por linha de absorção). Em 
350 h de moagem, interrompemos o processo por dois motivos: (i) o campo de 
Exchange Bias (HEB), como veremos adiante, começa a diminuir com o aumento do tm e 
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(ii) para evitarmos contaminações significativas provenientes das ferramentas de 
trabalho, que provocariam mudanças na estequiometria desejada (ferrita).   
 
Figura 4.1 – Espectros Mössbauer tomados em função do tempo de moagem para as amostras (NiO + α-
Fe2O3) moídas com os tempos indicados na figura. As linhas vermelhas passando pelos pontos 
experimentais (círculos) correspondem aos ajustes usando os três sub-espectros: dubleto, sexteto e 
distribuição de campos magnéticos hiperfinos (Bhf).  
Verificamos a existência do efeito de EB, obtendo curvas de magnetização versus 
campo magnético [M(H)] em regime de FC. Ou seja, resfriamos as amostras (NiO + α-
Fe2O3),  moídas em diferentes tempos, desde a temperatura ambiente até a temperatura 
de 10 K, na presença de um campo magnético de 5 T. Em 10 K, tomamos os laços de 












































Tabela 4.1 - Parâmetros hiperfinos (deslocamento isomérico - δ, desdobramento quadrupolar - 2ε ou ∆ 
(dubleto), campo magnético hiperfino - Bhf e a área) de cada componente dos sub-espectros que usamos 
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Da Figura 4.2, verificamos que: (i) os laços de histerese estão deslocados ao longo do 
eixo do campo aplicado, indicando a presença do efeito de EB, não observado nas 
medidas dos precursores moídos por 48 h [Apêndice I]; (ii) a magnetização máxima 
obtida em 5 T não é reversível para KL M 200 h (curvas M(H) abertas em + 5 T); e (iii) 
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o valor da magnetização em 5 T [M(10 K, 5 T)] cresce com o aumento do tempo de 
moagem, sugerindo que as frações das fases α-Fe2O3 (MS = 1Am2/kg) e NiO (AF) 
diminuem, dando origem a uma outra fase magnética com maior valor de magnetização 
para campos de 5 T (Figuras 4.2 e 4.3). Estimamos os valores de campo de Exchange 
Bias (HEB) e campo coercitivo (HC), devido ao deslocamento os laços de histerese, 
através das Equações (4.1) e (4.2) [NOGU99]. 
0P2  |QRS|T|QR+|$                                                  (4.1) 
0U  |QRS||QR+|$                                                  (4.2) 
 
Figura 4.2 – Curvas M(H) tomada em 10 K em regime de resfriamento com campo magnético para as 
amostras (NiO + α-Fe2O3) moídas em tempos (tm) indicados nesta figura. Efetuamos o resfriamento da 
amostra a partir de 300 K com o campo de 5 T aplicado. 
 
 


























Figura 4.3 – Magnetização máxima obtida em 5 T para as amostras (NiO+α-Fe2O3) preparadas por 
mecanossíntese em função do tempo de moagem (tm). A linha contínua é um ajuste com um polinômio de 
segundo grau. 
Na Figura 4.4, plotamos os comportamentos dos campos HEB e HC em função do tm. 
Aparentemente, os campos HEB e HC possuem comportamentos semelhantes, com 
máximo no valor do campo HEB para tm = 250 h. Estes comportamentos de máximos de 
HEB e HC foram também observados em NPs de Ni dispersas em matriz de NiO, onde a 
fração molar de Ni foi mudada [GUO10]. Reproduzimos na Figura 4.5 os 
comportamentos dos campos de HEB e HC para este sistema de NPs de Ni dispersas em 
matriz de NiO, para efeito de comparação. Desta figura, vemos que os campos de HEB e 
HC aumentam com a fração molar de Ni até 20 % e depois reduzem continuamente. A 
explicação para descrever estes comportamentos foi dada levando em conta o fenômeno 
de percolação magnética entre as NPs de Ni para concentrações superiores a 20 %. Em 
outras palavras, o efeito de percolação magnética das NPs de Ni reduz a fração relativa 























 à interface superficial entre as fases FM e AF,
FM), resultando nos decaimentos de H
Em primeiro lugar, ressaltamos
amostras obtidas por mecanossíntese são superiores 
dispersas em matriz de NiO, mas que 
ser consistente em nosso caso, pois com o aumento do tempo de moagem esperamos 
redução do tamanho de grãos e maior dispersão dos
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Figura 4.4 – Comportamento dos campos de 
tempos de moagem (tm) para amostras 
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 Em nosso caso, embora não tenhamos comprovações experimentais diretas, associamos 
os comportamentos dos campos HEB e HC em função do tm com o grau de inversão dos 
sítios tetraédricos (A) e octaédricos (B) nos grãos cristalinos e com as mudanças nas 
frações das componentes grãos e contornos de grãos com o aumento do tempo de 
moagem [mudanças nas frações das componentes dubleto e distribuição de Bhf (Tabela 
4.1)].   
 
 
Figura 4.5 − Comportamento dos campos de Exchange Bias (“HEB”) e Coercivo (HC) em função da 
concentração de Ni em amostras de nanopartículas de Ni dispersas em matriz de NiO. Valores obtidos de 
laços tomados em 10 K e com campo de resfriamento de 1 T [GUO10]. 
Por outro lado, buscando investigar a origem dos campos de HC e HEB nas amostras 
preparadas por mecanossíntese, escolhemos a amostra moída por 350 h (chamaremos de 
amostra 350 h) para um estudo sistemático baseados nos seguintes argumentos: (i) era a 
que possuía maior quantidade de material, favorecendo estudo por várias técnicas de 
caracterização (para tempos pré-determinados retiramos pouco material); e (ii) era a que 






4.1.2 Resultados da Amostra (NiO+α-Fe2O3) Moída por 350 h  
 
4.1.2.1 Difratometria de raios X  
 
Apresentamos o padrão do difratograma de raios X (DRX) da amostra 350 h na Figura 
4.6. Nesta figura, para efeito de comparação, adicionamos os padrões de DRX 
simulados para as fases NiO, α-Fe2O3 e espinélio NiFe2O4 (grupo espacial Fd3m). 
Notamos claramente uma concordância entre as posições angulares dos picos de Bragg 
da estrutura cúbica espinélio simulada do NiFe2O4 com as respectivas posição angulares 
dos picos de Bragg da amostra 350 h. Devemos todavia mencionar que o padrão de 
DRX desta amostra também apresenta picos de Bragg relacionados aos da fase α-Fe2O3 
(círculos cheios), mas com área menor do que a fase espinélio NiFe2O4. Não 
distinguimos claramente a contribuição da fase NiO neste DRX. Ajustamos o 
difratograma de raios X, em colaboração com o Dr. Jean-Marc Greneche do 
Laboratoire de Physique de l’Etat Condensé, Université du Maine, Faculté des 
Sciences, Le Mans, France, do padrão de DRX da amostra 350 h, usando o 
procedimento RIETQUAN [LUTT90]. Reproduzimos uma fase nanocristalina e uma 
fase pseudo-amorfa atribuída às regiões de contorno de grãos. Estimamos, assim, o 
tamanho do cristalito e a proporção das regiões de contornos de grãos (58%), assumindo 
um modelo do tipo core-shell. O valor médio do tamanho de grão está em torno de (3 ± 
1) nm para a fase espinélio do NiFe2O4. Este tamanho médio de grão é consistente com 
o dubleto observado no espectro Mössbauer tomado a 300 K desta amostra (efeito 
superparamagnético dos grãos). Em resumo, inferimos dos resultados apresentados que 
o aumento do tm provoca a formação da fase espinélio NiFe2O4 já a partir de 48 h de 
moagem e que esta fase, por sua vez, aumenta sua fração à medida que tm cresce 
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[aumento da área do dubleto - Figura 4.1 e da magnetização (Figuras 4.2 e 4.3)]. 
Particularmente para a amostra 350 h, concluímos ser composta essencialmente por uma 
fase tipo espinélio NiFe2O4 e por uma pequena fração residual da fase precursora α-
Fe2O3, com 6% da área do espectro (Tabela 4.1). Ressaltamos, entretanto, que faremos 
adiante a atribuição das componentes distribuição de Bhf e dubleto, que ajustamos o 
espectro da amostra 350 h. 
 
Figura 4.6 – Difratograma de raios X da amostra moída por 350 h e os padrões simulados da ferrita de Ni 
e dos óxidos precursores α–Fe2O3 (hematita) e NiO. Os círculos pretos representam os picos da hematita 













































































































































































4.1.2.2 Espectroscopia por Dispersão de Energia (EDS) 
 
Realizamos medidas de Espectroscopia por Dispersão de Energia (EDS) em oito pontos 
distintos da amostra 350 h, objetivando conhecer a distribuição atômica de Fe e Ni em 
cada partícula. Usamos dois procedimentos para a análise composicional: pontual e 
janela. Na medida pontual, focamos um ponto da amostra e efetuamos a análise de EDS. 
Já no modo janela, tomamos o espectro EDS em uma região da amostra, que sofre uma 
varredura em uma área pré-estabelecida. Na Figura 4.7, ilustramos a micrografia dos 
pós moídos, indicando duas regiões onde realizamos as medidas de EDS acima 
mencionadas. É importante destacarmos o formato esférico dos pós (aglomerados) 
moídos por 350 h. Estes aglomerados, em média, têm tamanhos da ordem de 5-15 µm. 
 
Figura 4.7 - Micrografia da amostra 350 h. Uma ilustração das áreas onde realizamos as medidas de EDS 
nos modos pontual (esquerda) e janela (direita). 
Apresentamos na Tabela 4.2, os resultados de EDS da amostra 350 h. Os espectros 1, 2 
e 3 tomamos no modo janela, enquanto os espectros 4 − 8 no modo pontual. Um 
espectro característico da amostra 350 h plotamos na Figura 4.8. Detectamos pequenas 
quantidades de C e Si, mas ressaltamos que estes componentes estão presentes em 
outras medidas dos mais variados tipos de amostras, sendo associadas ao carbono da fita 
usada para fixar os pós de (NiO + α-Fe2O3) moídos por 350 h e ao Si da janela do 
Módulo Pontual Módulo Janela
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detector usado para as medidas de EDS. Durante os cálculos de composição excluímos 
estas quantidades e os resultados apresentamos na Tabela 4.2.  
Tabela 4.2 - Análise composicional por EDS da amostra 350 h. Os espectros 1 − 3 tomamos no modo 
janela e os de 4 − 8 no modo pontual. Apresentamos nesta tabela a porcentagem de cada elemento, a 
razão Fe/Ni e a diferença entre os valores teóricos e médios obtidos das frações de cada elemento. 
 Elemento (%) Razão 
Fe/Ni O Fe Ni Total 
Espectro 1 76 16 8 100 2,0 
Espectro 2 79 14 7 100 2,0 
Espectro 3 75 18 7 100 2,6 
Espectro 4 56 32 12 100 2,7 
Espectro 5 75 12 13 100 0,9 
Espectro 6 79 14 6 100 2,3 
Espectro 7 79 14 7 100 2,0 
Espectro 8 62 26 12 100 2,2 
Média 73,6 18,3 9,0 − 2,0 
Teórico 57,1 28,6 14,3 100 2 
Diferença (%) 15,5 -10,4 -5,3 − − 
   
 
 
Em primeiro lugar, informamos que não conseguimos diferenciar as fases α-Fe2O3, NiO 
e NiFe2O4, pois a previsão teórica das porcentagens destas três fases juntas é a mesma 
da fase NiFe2O4.  Em segundo lugar, ressaltamos que possíveis impurezas provenientes 
das ferramentas de trabalho aparentemente não estão afetando a formação da ferrita 
NiFe2O4. Em terceiro lugar, que os resultados mostram uma alta quantidade de O e 
quantidades inferiores para o Fe e Ni são comuns em medidas de EDS em óxidos 
[BERT08]. Enfatizamos, todavia que a razão entre átomos de Fe e Ni (Fe/Ni) nas 
diferentes partes analisadas está de acordo com a previsão teórica/nominal para a ferrita. 
Explicamos o excesso de átomos de O atribuindo aos seguintes fatores: oxidação do Si e 
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C, ou/e ao oxigênio adsorvido na superfície da amostra, mas que não faz parte da sua 
estrutura propriamente dita.  
 
Figura 4.8 – Espectro de EDS da amostra 350 h obtido no equipamento Shimadzu 550X. Os principais 
elementos contidos na amostra têm seus picos identificados, mas ressaltamos que os picos de C e Si são 
relativos à fita adesiva e ao detector, respectivamente. 
 
4.1.2.3 Análise XANES 
 
Realizamos medidas de Espectroscopia de Absorção por Raios X próximo à borda K do 
Ni (XANES) na linha de luz D04B-XAFS1 do LNLS, com o intuito de investigarmos o 
estado de oxidação dos átomos de Ni na ferrita. Na Figura 4.9 (a), plotamos o espectro 
XANES da amostra moída por 350 h. Para comparação, na Figura 4.9 (b) reproduzimos 
o espectro XANES na borda K do Ni de um padrão de ferrita de Ni (linha contínua) e de 
NPs de ferrita de Ni (linha tracejada) obtidas por rota química [CHKO04]. Não 
observamos diferenças apreciáveis entre o nosso resultado [Figura 4.9 (a)] e o da 
amostra padrão [Figura 4.9 (b)]. Na amostra padrão de NiFe2O4, os autores explicam 
que os cátions Ni2+ são distribuídos nos sítios octaédricos com os átomos de oxigênio 

















































nos vértices da estrutura espinélio inverso [CHKO04]. A intensidade e forma do 
espectro XANES da amostra 350 h estão também em acordo com estes parâmetros da 
amostra padrão, em particular na região da pré-borda de energia, marcada com uma seta 
nas Figuras 4.9 (a) e (b). Esta observação ajuda-nos a inferir que os íons Ni são 
divalentes (Ni2+) e que seus sítios são octaédricos (Figura 4.10). Das medidas de 
XANES na amostra 350 h não encontramos indícios de átomos de Ni em regiões 
distintas nos grãos ou em contornos de grãos. Encontramos comportamentos similares, 
nas amostras moídas em diferentes tm, conforme ilustramos na Figura 4.11 para tm = 200 
h e 350 h, respectivamente. 
 
Figura 4.9 – Em (a) o espectro XANES da amostra 350 h obtido no LNLS e em (b) o espectro do padrão 
da ferrita de Ni, ambos na borda K do Ni reportados na literatura [CHKO04]. As setas nas figuras 
indicam a região de pré-borda de energia do Ni. 
 
















Figura 4.10 – Pré-borda do espectro XANES da amostra 350 h obtido na borda K do Ni. 
 
 
Figura 4.11- Espectros XANES das amostras (NiO +α-Fe2O3) moídas por 200 e 350 h. A pré-borda está 
destacada no lado inferior direito desta figura. 


























  NiO + Fe2O3 moída por 200 h
  NiO + Fe2O3 moída por 350 h













4.1.2.4 Espectroscopia Mössbauer  
 
Na Figura 4.12, plotamos  novamente, o espectro Mössbauer da amostra 350 h tomado à 
temperatura ambiente. Como discutimos anteriormente, ajustamos este espectro com 
três componentes: um sexteto com parâmetros hiperfinos do material precursor α-Fe2O3, 
uma distribuição de Bhf e um dubleto (sub-espectros apresentados na Figura 4.12).  
 
Figura 4.12 − Espectro Mössbauer da amostra 350 h obtido à temperatura ambiente.  
O espectro é dominado pela componente dubleto com 63% da sua área total. Como o 
efeito de superparamagnetismo está presente (TC da ferrita de Ni é bem acima da 
temperatura ambiente), tomamos espectros a baixas temperaturas. Inicialmente, 
efetuamos medidas Mössbauer a 4,2 K com e sem campo magnético aplicado (Figura 
4.13). Os espectros Mössbauer exibem uma estrutura hiperfina bastante complexa, pois, 
as linhas largas dificultam a análise [Figura 4.13(a-c)]. Porém, analisamos estes 
espectros usando três sub-espectros magnéticos que atribuímos a três ambientes 
químicos distintos para os átomos de Fe na amostra 350 h. Dois sextetos ligeiramente 




















alargados com valores de campos magnéticos hiperfinos (Bhf), deslocamentos 
isométricos (δ) e desdobramento quadrupolar (2ε) similares aos valores encontrados 
para os sítios tetraédrico (A) e octaédrico (B) de uma ferrita espinélio de NiFe2O4 
[KODA96, KODA97], mais a componente de distribuição de Bhf. Não fomos capazes 
de distinguir a contribuição residual da fase α-Fe2O3 do precursor nestes espectros, 
devido a suas linhas alargadas (falta de resolução). 
 
Figura 4.13 - Espectros Mössbauer do pó nanoestruturado NiFe2O4 moído por 350 h, obtidos a 4,2 K com 
diferentes campos magnéticos aplicados (a) zero, (b) 6 T e (c) 12 T. As curvas de distribuição de campos 
magnéticos hiperfinos plotamos no lado direito da figura. 
Associamos os dois sextetos com os núcleos dos grãos (G) da fase espinélio da ferrita 
de NiFe2O4 (n-NiFe2O4), baseados no fato de que seus parâmetros hiperfinos são 
similares ao da fase NiFe2O4 de volume (bulk) [KODA96, KODA97]. Além disso, 
como esperado para os sítios A e B da fase espinélio, quando submetidos a um campo 
magnético externo, o campo efetivo (Bef) tem seu valor mudado e adquire sentidos 
opostos, uma vez que suas sub-redes A e B estão acopladas antiferromagneticamente 
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[GUÉR00]. Por outro lado, visto que a componente da distribuição de campos 
magnéticos hiperfinos possui valores médios de Bhf e δ similares aos encontrados na 
fase espinélio, podemos a priori atribuir a essa componente uma fase desordenada de 
contorno de grão (CG), nomeada d-NiFe2O4. Adicionalmente, sabemos da literatura que 
um espectro Mössbauer de uma estrutura amorfa do tipo esperomagnética de Fe 
apresenta dois picos na curva de distribuição de Bhf [GUÉR00, GREN95], similarmente 
ao comportamento encontrado nas curvas de distribuição de Bhf obtidas com campo 
magnético externo [Figura 4.13 (b-c) – lado direito]. Assumimos, portanto que na fase 
de CG desordenada os momentos magnéticos dos átomos de Fe estão espacialmente 
distribuídos em uma estrutura do tipo esperomagnética, suposição esta que também 
concorda com a estrutura de spin proposto por simulações de Monte Carlo em NPs tipo 
ferritas [LABA2002, ZULU2009]. Apresentamos na Tabela 4.3, os parâmetros dos 
ajustes dos espectros da Figura 4.13, onde usamos G para região do grão e CG para 
contorno de grão. 
Estimamos a direção média dos momentos magnéticos dos átomos de Fe em cada fase 
em relação ao campo magnético aplicado, assumindo que o campo magnético efetivo 
(V WX), obtido do ajuste, é uma soma vetorial do campo hiperfino (V YX) com o campo 
externo aplicado (V Z
, ou seja, V WX V YX[V Z [GUÉR00, GREN95]. Em particular, 
para o campo aplicado de 12 T, os spins dos átomos de Fe dos sítios A e B referente à 
fase n-NiFe2O4 fazem um ângulo de aproximadamente 20º relativamente à direção do 
campo externo aplicado (Tabela 4.3), seguindo um comportamento de ângulos distintos, 
já obtidos na literatura para NPs de NiFe2O4 submetidas a diferentes valores de Bap 
[CHIN01a, KODA96; KODA97]. Por outro lado, atribuímos que os spins dos átomos 
de Fe da fase d-NiFe2O4 seguem um comportamento do tipo esperomagnético, quando 
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submetidos a um campo externo, ou seja, uma distribuição de ângulos em sentidos 
opostos como dois cones em torno da direção do campo aplicado [GUÉR00, GREN95]. 
Tabela 4.3 - Parâmetros Mössbauer obtidos dos ajustes dos espectros mostrados na Figura 4.13. Bap é o 
módulo do campo aplicado, δ é o deslocamento isomérico relativo ao α-Fe em 300 K, Bhf é o campo 
magnético hiperfinos, ε é o desdobramento quadrupolar, Bef é o campo magnético efetivo, θ é o ângulo 
entre as direções de Bap e Bhf e f é a fração de cada sub-espectro. Os números entre parênteses são os 
valores das incertezas).  
 
 
Fica claro dos ajustes que a magnetização de saturação não é alcançada, uma vez que a 
intensidade das linhas 2 e 3 (I23) não desaparecem para campos de até 12 T para as fases 
n-NiFe2O4 e d-NiFe2O4 (Tabela 4.3). Isto está de acordo com resultados reportados na 
literatura para NPs de NiFe2O4 com revestimento [KODA97] e também em acordo com 
a visão de uma estrutura de spins tipo ouriço (hedgehog-like) sugerida por simulação de 













 0 0,41 - 0,09 53 − − 19 
G \A2&
 0 0,43 - 0,11 51 − − 19 
CG 0 0,41 −   − 62 
        
G \A]&
 6 0,31 - 0,12 48 53 31 16 
G \A2&
 6 0,36 -0,06 55 50 31 16 
CG 6 0,33 −   − 68 
        
G (Fe3+A) 12 0,35 - 0,09 49 60 20 18 
G (Fe3+B) 12 0,38 - 0,08 53 42 20 18 
CG 12 0,32 −   − 64 
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Monte Carlo [ZULU09]. Recentemente, Sepelak e cols. [SEPE07] demonstraram que 
no sistema nanocristalino NiFe2O4, com tamanho médio do cristalito de 8,6 nm, (obtido 
pela mistura dos pós de α-Fe2O3 e NiO e processados em um moinho de bolas do tipo 
planetário com 62,8 rad/s por 8 h  e com razão bola/massa de 20:1), as NPs possuem 
uma morfologia não uniforme, consistindo de núcleos ordenados (G) cercados por 
regiões de contornos de grãos desordenados (CG). Os autores revelaram, ainda, via 
Mössbauer com campos magnéticos, que a região de CG (shell) desordenada do 
NiFe2O4 é devido a uma distribuição aleatória de cátions (com grau de inversão de 0,67) 
e a um arranjo de spins desviados (canted) em ângulos para os sítios tetraédrico e 
octaédrico de θ(A) = 28° e θ[B] = 40°, respectivamente. Todavia, nos grãos a estrutura é 
inversa (x = 1) com um arranjo de spins colineares (θ(A) = θ[B] = 0°). Em nosso caso, 
devido ao longo tm e à potência do equipamento SPEX8000, os grãos (Gs) são bem 
menores (~ 3 nm) e a maior fração dos átomos de Fe está na região de CG. Então, 
nossos resultados sugerem que a estrutura magnética dos Gs também não são 
completamente colineares (ver I23 da fase G na Tabela 4.3) e os spins seguem uma 
tendência de estrutura tipo ouriço, conforme sugerida por simulação de Monte Carlos 
para amostras com altas anisotropias magnéticas de superfícies [ZULU09]. De um 
modo geral, nossos resultados para estrutura de spins e para as frações das componentes 
G e CG são diferentes dos reportados na literatura, principalmente por que nossa fração 
de CG é muito maior do que a fração de grão (G), enquanto na literatura ocorre o 
inverso [KODA97, CHIN01a, SEPE07]. 
Em materiais nanocristalinos com tamanhos de grãos pequenos (1 – 5 nm), o efeito do 
superparamagnetismo pode desempenhar um papel importante e pode ajudar a distinguir 
as contribuições dos Gs e CGs em medidas Mössbauer tomadas em diferentes 
temperaturas. Estimamos o valor médio da temperatura de bloqueio da fase n-NiFe2O4 
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(TBG) e a temperatura crítica de ordem da fase d-NiFe2O4 do contorno de grão (TcCG), 
tomando espectros Mössbauer, em campo magnético nulo, em diferentes temperaturas. 
Ajustamos estes espectros (Figura 4.14) com as três componentes magnéticas 
anteriormente discutidas (Figura 4.13) mais a componente dubleto encontrada no 
espectro tomado em 300 K (esta componente desaparece para temperaturas inferiores a 
170 K transformando-se em uma fase magnética).  
Para temperaturas maiores que 200 K, conseguimos distinguir o sexteto da hematita (α-
Fe2O3) no espectro Mössbauer. Logo, aquecendo a amostra desde estados magnéticos 
(sexteto), um dubleto começa a surgir em 170 K e, inicialmente, sua fração relativa 
aumenta concomitantemente com a diminuição da fração dos sextetos associados à fase 
de caroço n-NiFe2O4 (sítios A e B). Em torno de 200 K, o espectro consiste do dubleto 
com área similar às das componentes magnéticas (sítios A e B) da fase n-NiFe2O4 e das 
duas outras componentes magnéticas, ou seja, o sexteto com área total de 6% (a 300 K) 
da hematita e a componente distribuição de Bhf atribuída aos átomos de Fe localizados 
na região de CG, permanecendo ordenado até temperaturas de 300 K. Em resumo, 
concluímos que a amostra 350 h tem aproximadamente 6% de α-Fe2O3 e 31% de 
nanogrãos de NiFe2O4 (n-NiFe2O4) contornados por uma fase desordenada d-NiFe2O4 
com estrutura de spin do tipo esperomagnética a baixas temperaturas, esta última 
ocupando 63% do volume total das fases que contém Fe e sendo responsável pelo 
comportamento magnético peculiar que já mostramos anteriormente e vamos, ainda, 
discutir adiante. Adicionalmente, os resultados indicam que ambas as fases n-NiFe2O4 
(G) e d-NiFe2O4 (CG) são magneticamente bloqueadas e fortemente acopladas abaixo 





Figura 4.14 - Espectros Mössbauer tomados em função da temperatura dos pós nanoestruturados de 
NiFe2O4 moídos por 350 h (fonte mantida em 300 K e absorvedor em diferentes temperaturas). As 





Confirmamos o caráter nanocristalino da amostra 350 h após o seu tratamento térmico 
por 7 h a 1223 K em atmosfera natural. Observamos nitidamente um crescimento dos 
grãos cristalinos das fases α-Fe2O3 e espinélio NiFe2O4, com o forte estreitamento das 
linhas de absorção ressonante Mössbauer (Figura 4.15) e dos picos de Bragg no 
respectivo DRX (Figura 4.16). Por um lado, ajustamos este espectro Mössbauer 
somente com as componentes A e B da ferrita de Ni e com o sexteto da fase α-Fe2O3, 
indicando que a componente CG se cristalizou. Por outro lado, usando a fórmula de 
Scherrer [SCHE18, PATT39]: ^  G,HIJ ./( ,, onde β é a largura a meia altura do pico 
analisado (em radianos) e θ é o ângulo de Bragg, estimamos o tamanho de grão do pico 
de Bragg (311) em aproximadamente 58 nm (Figura 4.16), mostrando que a fração de 
CG da amostra moída praticamente desapareceu após o tratamento térmico. 
 
Figura 4.15 − Espectro Mössbauer obtido à temperatura ambiente da amostra 350 h tratada termicamente 
por 7 h em 1223 K. Os sub-espectros usados para o ajuste indicamos na figura. 
 
 






















Figura 4.16 − Difratograma de raios X da amostra 350 h tratada termicamente por 7 h em 1223 K, e os 
padrões simulados das fases NiFe2O4 e α-Fe2O3. Os círculos pretos representam a fase α-Fe2O3 -  λ= 
1,5418 Å.   
 
4.1.2.5 MEDIDAS MAGNÉTICAS 
 
Ilustramos na Figura 4.17 curvas típicas de M(H) da amostra 350 h obtidas em ZFC e 
FC em 5 K. Enquanto a fase espinélio da ferrita de níquel na forma volumétrica (bulk) 
possui magnetização de saturação de 56 Am2/kg, a magnetização desta amostra é 
aproximadamente 15 Am2/kg medida em 5 T. Essa considerável redução da 
magnetização (~73%) concorda com a suposição de uma alta fração da fase 
desordenada de contorno de grão (componente referente à distribuição de Bhf), como 
sugerido pelos dados Mössbauer. Além disso, a curva de histerese em FC apresenta 
claramente um deslocamento na abscissa, quando comparado com a curva obtida no 
  















regime de ZFC, sugerindo a presença do efeito de Exchange Bias, também reportado em 
NPs de MFe2O4 (M = Ni ou Mn) mecanicamente processadas [KODA96, KODA97, 
MURO01,TIAN08]. Nestes estudos reportados na literatura [KODA96, KODA97, 
MURO01, TIAN08] também não há evidência de saturação nas curvas de M(H) e a 
magnetização ainda apresenta irreversibilidade em altos campos durante o ciclo de 
histerese [curva M(H) aberta]. Portanto, podemos estimar o campo de exchange bias 
(HEB), mesmo estando os laços de histereses não saturados. Devido ao último efeito 
mencionado, assumimos que o valor de HEB calculado será um valor aparente, 
representado por “HEB” seguindo a literatura [WANJ08, GESH08b].  
 
Figura 4.17 − Curvas M(H) para o pó nanoestruturado de NiFe2O4 moído por 350 h obtidas em 5 K em 
regimes de zero-field cooling (ZFC – quadrados cheios) e field-cooling (FC – círculos abertos). A figura 
inserida no lado direito inferior mostra os valores da magnetização remanente das curvas de ZFC e FC e a 
do lado esquerdo superior, a irreversibilidade na curva de histerese. 



















































Conforme a Figura 4.18, o campo de Exchange Bias aparente é nulo para temperaturas 
acima de 50 K, enquanto a força coerciva HC [pois não satura a curva de M(H)] diminui 
significativamente neste intervalo de temperatura, porém, seu valor é não nulo até 300 
K (provavelmente devido à fase α-Fe2O3 e à distribuição de campo magnético hiperfino, 
observados por espectroscopia Mössbauer). Ademais, HC, é substancialmente 
aumentado quando a amostra é resfriada na presença de campo magnético externo, 
comparado ao resfriamento sem campo (∆0_UT`_U  0,17 b), característica também 
encontrada em materiais que exibem o efeito de Exchange Bias [NOGU05]. 
 
Figura 4.18 – Deslocamento Horizontal (“HEB” = Campo de EB aparente) e coercividade (HC). A linha 
tracejada na vertical marca o ponto em temperatura onde o campo “HEB” se anula. 
Analisando dados da Figura 4.18, inferimos que a temperatura de bloqueio do efeito de 
Exchange Bias b2P2  (temperatura a qual acima dela o efeito de EB desaparece) é 
aproximadamente de 50 K, em concordância com valores reportados para pós 
nanoestruturados de AFe2O4 (Ni e Mn) processados mecanicamente [KODA97, 
MURO01]. Esta observação de que b2P2 seja similar para NPs mecanicamente 







































levam a um estado TVS (tipo vidro de spin) com características/propriedades similares. 
Porém, é importante frisarmos que b2P2 não indica diretamente a temperatura de ordem 
magnética da fase de anisotropia dura em sistemas com Exchange Bias. b2P2 é menor do 
que TN (temperatura de Néel) no caso de bicamadas de FM/AF [ZAAG00]. 
 
Figura 4.19 − Comportamento do descolamento vertical ∆ ||⁄  
 em função da temperatura para o 
pó nanoestruturado moído por 350 h de NiFe2O4. Obtivemos estes dados das curvas M(H) tomadas em 5 
T no processo FC a partir de 300 K e medidas em diferentes temperaturas. 
Adicionalmente, as curvas de M(H) em FC da amostra 350 h, além de apresentarem 
irreversibilidade na magnetização, a magnetização remanente no ramo superior da curva 
de histerese (Mr+) é maior do que no ramo inferior da curva (|c| d |cT|
 [Figura 
4.17 (parte inferior à direita)], resultando em uma assimetria no ciclo de histerese em 
relação ao eixo do campo magnético. Consideramos, assim, o parâmetro ∆cG |c|⁄ 
 |c|  |cT|)/ c  para quantificar essa assimetria nas curvas de M(H). Esse 
parâmetro em relação à temperatura possui um comportamento do tipo exponencial, 





















similar ao observado para as grandezas físicas de HC(T) e “HEB”(T), como ilustrado na 
Figura 4.18. O parâmetro ∆cG |c|⁄  também é quase nulo para temperaturas acima de 
50 K (Figura 4.19), indicando que os deslocamentos horizontal (exchange bias) e 
vertical estejam intimamente correlacionados e associados basicamente às propriedades 
da fase de CG. Por outro lado, enquanto os resultados indicam que “HEB” e Hc 
permanecem constantes para diferentes valores de campos de resfriamento HFC (Figura 
4.20), ∆cG |c|⁄  diminui ligeiramente quando HFC  aumenta (vide dados na Tabela 
4.4). Este fato, relacionamos à fase do TVS da região de CG na qual diferentes campos 
de resfriamento geram configurações distintas de congelamento de spins, que 
modificam fortemente a assimetria vertical (∆cG |c|⁄ ), mas não tanto a parte relativa 
ao deslocamento horizontal (EB). 
 
Figura 4.20 – Curvas M(H) obtidas em 10 K para diferentes campos de resfriamento para o pó 
nanoestruturado do NiFe2O4 moído por 350 h. O gráfico inserido no canto superior esquerdo desta figura 
mostra o comportamento da magnetização remanente para os diferentes campos de resfriamento. Mr+ e 
Mr- são as magnetizações remanentes na descida e subida das varreduras com campo aplicado. 
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Tabela 4.4 - Valores do deslocamento vertical  ∆ ||⁄ 
 em função do campo de resfriamento (HFC) 
obtido das curvas de histerese mostradas na Figura 4.19. 
µ0HFC 
(T) 
 ∆ ||⁄  (%) 
 
1 44 ± 2 
2 41 ± 2 
3 38 ± 2 
4 36 ± 2 
 
Então, a aparente ausência de mudança no “HEB” e na força coerciva HC, para diferentes 
HFC, pode ser uma indicação que existe uma fração de spins congelados, longe da 
interface G/CG na direção do campo, que não está contribuindo diretamente para o 
efeito de EB, mascarando, portanto, o efeito de EB e contribuindo para: (i) a não 
saturação da magnetização; e (ii) o processo de irreversibilidade observado nas curvas 
M(H).  
As curvas da magnetização versus temperatura M(T), em ZFC e FC, também possuem 
características de uma fase TVS [BONE99, BIAN02, YUAN09], como mostramos com 
os dados apresentados na Figura 4.21(a-b), para campos de medida de 0,01 e 5 T, 
respectivamente. Em geral, enquanto a curva ZFC [Figura 4.21(a)] apresenta um 
máximo alargado em torno de 170 K, a curva M(T) no regime de FC sempre apresenta 
valores altos de magnetização e efeito de irreversibilidade em baixas temperaturas (T < 
280 K para 0,01 T e T < 60 K para 5 T). O máximo em M(T) [Figura 4.21(a)] concorda 
com o valor obtido para a temperatura crítica (TC) por medidas de Mössbauer em função 
da temperatura. Além disso, notamos da Figura 4.21(a) obtida no modo FC que há uma 





Figura 4.21 − Curvas M(T) obtidas com campos de medida de (a) 0,01 T e (b) 5 T em dois regimes, Zero 
Field Cooling (ZFC) e Field Cooling (FC) para a nanoestrutura NiFe2O4 moída por 350 h. 
A este efeito atribuímos ao congelamento de spins da fase TVS da região de contorno 
de grãos. Na mesma região de temperatura (T < 50 K), a magnetização obtida em 5 T 
(regime FC) apresenta irreversibilidade e cresce monotonicamente com a temperatura 
[Figura 4.21(b)].  Ao crescimento monotônico da magnetização com a temperatura 
associamos a reorientação de spins da fase TVS na direção do campo aplicado e à 
medida que a agitação térmica diminui, consequentemente há um aumento na 
magnetização. Especificamente é assumido que a temperatura de congelamento da fase 
TVS  bUefg
 ocorre quando as curvas de M(T), obtidas nos modos ZFC e FC, 
apresentam o efeito de irreversibilidade da magnetização, mas também é conhecido que 










a ) µ0H = 0,01 T














b) µ0H = 5 T
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que o valor de  bUefg seja obtido da curva tomada em 5T e, portanto ,está por volta de 50 
K, mesma região de temperatura onde HEB e ∆cG |c|⁄  se anulam. 
Medidas de suscetibilidade magnética AC em fase (χ’) e fora de fase (χ’’) [Figura 4.22] 
em função da temperatura em diferentes frequências (102 – 104 Hz) sugerem que as 
curvas de  χ’(T) possuem picos largos e assimétricos, enquanto que as χ’’ apresentam 
picos mais simétricos, mas dependência com a frequência similar ao das curvas χ’. 
Definimos as temperaturas de picos das curvas χ’ e χ’’ como TB, indicando que são as 
temperaturas de bloqueios dos grãos (Tabela 4.5). Estes valores são similares aos 
encontrados pelas técnicas de Mössbauer e magnetização DC, preservado as distintas 
janelas de tempos (freqüência) características de cada técnica. Devemos ressaltar que 
tanto um sistema de partículas quanto materiais com estrutura magnética TVS 
apresentam picos nas curvas de χ’ (ou χ’’), que se deslocam para altas temperaturas à 
medida que a freqüência aumenta.  
 
Figura 4.22 – Suscetibilidade AC, em fase (χ’) e fora de fase (χ’’), em função da temperatura e da 





































Todavia, em sistema TVS a forma da curva de χ’ deve ser tipo pinheiro (cusp-like 
behavior) [MULD81]. Além disso, o deslocamento em temperatura para uma variação 
de freqüência de kHz deve ser da ordem de 3 – 5 K [MULD81], contrariamente aos 
resultados que apresentamos para as curvas de χ’ (χ’’) para a amostra moída (Figura 
4.22). 
Tabela 4.5 - Temperaturas de bloqueio dos grãos para cada freqüência (f) extraídas das curvas de 
suscetibilidade magnética em fase (χ’) e fora de fase (χ’’) em função da temperatura. 
TB (χ’) TB (χ’’) f /campo AC (Hz) 
(180 ± 6) (124 ± 2) 100 
(184 ± 5) (132 ±3) 1000 
(190 ± 8) (134 ± 4) 10000 
 
Retornando ao problema dos deslocamentos das curvas de M(H) obtidas em modo de 
FC e com o objetivo de entender melhor a influência do Training Effect (Efeito por 
Repetição) sobre os valores dos parâmetros “HEB” e HC e ∆cG |c|⁄ , tomamos um 
novo conjunto de curvas de M(H) sequencialmente e cujos dados mostramos na Figura 
4.23. O quadro superior à esquerda desta representa ampliação na região de baixos 
campos da curva M(H) realizada em consecutivos laços. Analisando os dados da Figura 
4.23 vemos que: (i) existe um deslocamento ao longo do eixo do campo magnético; (ii) 
praticamente somente HC1  reduz quando o número de laços consecutivos aumenta; (iii)  
a quantidade ∆cG |c|⁄  também modifica com o aumento do  número (n) de 
repetições da curva de histerese; e (iv) o efeito de irreversibilidade do campo (abertura 
do laço) desaparece após seis consecutivos laços, indicando que após vários ciclos, os 
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spins que inicialmente estavam fortemente congelados na direção do campo de 
resfriamento acabam sendo invertidos pelo campo magnético durante a tomada dos 
ciclos posteriores ao primeiro. Todos esses efeitos indicam mudanças na estrutura 
magnética da fase TVS devido aos ciclos do campo magnético. Na Figura 4.24, 
resumimos o comportamento de ∆cG |c|⁄ , HC e “HEB”  como função de n (número de 
laços). Esses parâmetros drasticamente diminuem com o aumento do valor n e eles estão 
intrinsecamente correlacionados, por exemplo, pela relação linear entre c versus 
“HEB” . Esta relação entre estas grandezas é também consistente com a modificação das 
interações de spin na interface n-NiFe2O4/d-NiFe2O4, que é responsável pelos efeitos de 
exchange bias e assimetria vertical no ciclo de histerese.  
 
Figura 4.23 – Curvas M(H) obtidas no procedimento de repetição (trainning effect) para o pó 
nanoestruturado NiFe2O4 moído por 350 h. Resfriamos a amostra a partir de 300 K até 10 K na presença 
de um campo de 7 T. 
Usamos a Equação de Landau-Khalatnikov discretizada (LKD) [ANEXO II] para 
descrever o comportamento observado de “HEB” em função do número de laços 
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consecutivos n, assumindo um núcleo FI (ferrimagnético) com uma grande fração de 
átomos com fase TVS na superfície. Lembramos que a Equação de LKD foi deduzida 
considerando um sistema FM/AF, onde os spins da camada AF eram travados na 
interface em um estado de não equilíbrio termodinâmico. 
 
Figura 4.24 – Comportamento do HC e “HEB” em função do número de laços (n) e também a relação entre 
“HEB” e Mr+. As linhas passando pelos pontos são guias para os olhos, exceto a reta que liga os 
quadrados na curva de HEB versus Mr+, que é resultado de um ajuste linear. 
Do ponto de vista termodinâmico, não existem diferenças substanciais entre o nosso 
sistema G-FI/CG-TVS e o sistema do tipo FM/AF, uma vez que o núcleo FI é estável e 
a camada com estrutura TVS é metaestável. Assim, obtivemos os valores dos 
parâmetros γ e 0P2W  da Equação de LKD, minimizando esta equação com respeito aos 
parâmetros γ e 0P2W , os quais devem ser independentes dos resultados do ajuste da lei de 
potência: 
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As condições de zero das funções são: nXno  0 e nXnQpqr 
  0, o que produz duas 
equações:  








Com y  1 e 2. Existe somente uma solução real dado pela condição k-0P2W 
 
k$0P2W 
 que, por sua vez, fornece k  6,1x10T|OeT$ e 0P2W  114 Oe, conforme 
ilustramos na Figura 4.25 através da comparação entre os dados experimentais para 
amostra 350 h (símbolos +) e os obtidos com a Equação LKD (círculos cheios azuis).  
 
Figura 4.25 – Comportamento de HEB experimental (+) em função do número de laços de histerese 
consecutivos e resultado do ajuste utilizando a equação de Landau-Khalatnikov discretizada [BINE04]. A 
linha contínua é somente um guia para os olhos. 
























Notamos uma boa concordância entre os pontos experimentais e os valores de campo 
HEB calculado pela Equação LKD. Isto implica que o efeito de repetição (training 
effect) em nosso sistema está fortemente dependente da interação na interface G-FI/CG-
TVS, ou seja, as fases magnéticas devido ao G (FI) e ao CG (TVS) representam bem 
nossos dados experimentais. 
Resumimos os resultados magnéticos da seguinte maneira: os deslocamentos dos laços 
observados podem ser primeiramente explorados baseados na existência de um 
acoplamento de troca unidirecional na interface FI-G/TVS-CG, quando o sistema é 
submetido a um resfriamento com campo magnético aplicado. Quando um campo de 
resfriamento é aplicado em uma temperatura acima de bU (temperatura crítica de 
ordenamento do contorno de grão), os spins da interface entre o caroço de grão (G) e o 
contorno de grão (CG) alinham a magnetização líquida na direção do campo, porém 
deslocamentos horizontais nas curvas de histerese não são observados devido ao fato de 
a temperatura do experimento ter sido acima da b2P2 (Figuras 4.18 e 4.19).  
Entretanto, para b  b2P2 (~ 50 K) alguns spins não compensados da fase TVS (com 
estrutura esperomagnética) ficarão travados na direção do campo de resfriamento e 
fortemente acoplados com spins na fase FI-G. Com a inversão do campo magnético, a 
rede de spins não compensados da fase de CG, congelada na direção do campo aplicado 
e interagindo com os spins FI, produz o deslocamento horizontal dos laços de histerese. 
Por outro lado, por se tratar de uma fase TVS (fase de alta anisotropia magnética), o 
congelamento com campo aplicado faz com que alguns spins da fase TVS congelados 
na direção do campo fora da interface FI-G/TVS-CG não sejam inicialmente invertidos 
quando mudamos a direção do campo magnético para a obtenção do laço de histerese 
completo, produzindo, assim, o deslocamento vertical devido a esta fração de spins não 
compensados e que não participam da interface FI-G/TVS-CG. Entretanto, com o 
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aumento no número de laços consecutivos estes spins fora da interface FI-G/TVS-CG, 
em estados metaestáveis, são relaxados para estados magnéticos de menor energia, 
consequentemente, levando a mudanças nas estruturas magnéticas de spins da fase TVS, 
conforme observamos com a variação de ∆cG |c|⁄  tanto como função de n (número 
consecutivos de laços) como com valores distintos de HFC. Enfatizamos mais uma vez 
que a assimetria vertical no ciclo de histerese é somente observada em laços submetidos 
ao resfriamento com campo magnético aplicado (depende do HFC) para temperaturas 
abaixo de 50 K (Figura 4.19) e que essa assimetria reduz com o número de consecutivos 
laços (Figura 4.23), sugerindo que a mesma surge da fase TVS da região de CG. Então, 
podemos propor que a estrutura de spins desta amostra pode ser aproximada pelo 
esquema mostrado na Figura 2.9 (reproduzida a seguir).  
 
 
Figura 2.9 – Uma representação esquemática da estrutura de spins para nanopartículas em uma simulação 
de Monte Carlo no caso de uma nanopartícula possuindo um núcleo FM/ e uma camada FI [VASI09]. 
Finalmente, salientamos que nas regiões de campos baixos da curva de histerese 
observamos um efeito tipo degrau (δM) não esperado nas curvas M(H) (Figuras 4.17 e 
4.20). Este comportamento foi também observado por Vasilakaki e Trohidou [VASI09], 
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usando técnicas de simulações numéricas de Monte de Carlo. As autoras demonstraram 
que uma NP com morfologia núcleo FM/camada FI desordenada apresentará 
deslocamentos horizontal e vertical nos laços de histerese e estes deslocamentos 
dependem da espessura da camada desordenada. Observaram, também, uma anomalia 
(efeito tipo degrau) nos laços de histerese para partículas com núcleos com tamanho de 
cinco parâmetros de rede e espessura da camada no intervalo de quatro, sete e nove 
parâmetros de rede. Esta anomalia foi associada à coexistência de fases magnéticas 
moles e duras acopladas por efeito de EB [VASI09, XU03, MATH04].  
 
Figura 4.26 − Ampliação das curvas de M(H) obtidas em 10 K, ressaltando a queda da magnetização para 
as regiões de baixos campos em função do número consecutivo de laços para o pó nanoestruturado de 
NiFe2O4 moído por 350 h.  
No presente caso, a observação do efeito δM nas curvas M(H) merece maiores 
investigações, pois: (i) o observamos nos laços tomados em modos ZFC e FC até 110 K. 
Consequentemente, ele não estar diretamente relacionado com o acoplamento interfacial 
entre as fases G-FI/CG-TVS, que dão origem ao efeito de Exchange Bias (b2P2   ~ 50 K);  























que apresentamos na Figura 4.26. Sugerimos que este efeito observado em nossa 
amostra seja devido à rotação de pequenos grãos magnéticos que não contribuem com o 



























4.2 - Ferrita de Zn Preparada por Mecanossíntese 
4.2.1 – Caracterização Estrutural 
Na Figura 4.27, plotamos o difratograma de raios X (DRX) da amostra (ZnO + α-Fe2O3) 
moída por 88 h. Para comparação, apresentamos, também, os padrões de DRX 
simulados da ferrita de Zn (ZnFe2O4) e dos precursores ZnO e α-Fe2O3. 
 
Figura 4.27 – Difratograma de raios X, obtido com radiação Cu-Kα, da amostra (ZnO + α-Fe2O3) moída 
por 88 h. Apresentamos, também, os padrões simulados para ferrita de Zn (ZnFe2O4) e para os  
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Comparando os padrões de DRX simulados para as diferentes fases mencionadas e o 
DRX da amostra (ZnO + α-Fe2O3) moída por 88 h, concluímos que esta amostra possui 
a estrutura do tipo espinélio, consequentemente, este padrão de difração é o da ferrita 
ZnFe2O4. Obtivemos a dimensão do cristalito, do pico principal (311) de (10 ± 1) nm, 
usando a fórmula de Scherrer [SCHE18, PATT39]: ^  G,HIJ ./( ,, onde β é a largura a 
meia altura do pico analisado (em radianos) e θ é o ângulo de Bragg. Este valor é 
similar ao encontrado para nanoferritas de ZnFe2O4, preparadas por aerogel e moídas 
por 10 h [HAMD97]. Devido à dimensão nanométrica dos cristalitos, as fases referentes 
aos precursores ZnO e α-Fe2O3 tornaram-se difíceis de serem distinguíveis no DRX da 
Figura 4.27. Poderíamos levar em conta, para fazermos essa diferenciação, alguns picos 
referentes aos planos que aparecem em uma região onde não deveríamos ter picos 
referentes à fase espinélio, porém as intensidades destes picos são muito baixas, 
inviabilizando afirmar se as fases dos precursores (ZnO e α-Fe2O3) estão ou não 
presentes na amostra moída por 88 h. Todavia, como veremos adiante, não há indícios 
do ponto de vista da espectroscopia Mössbauer da presença do precursor α-Fe2O3, 
levando-nos a concluir que esta amostra é de fase única (ZnFe2O4 espinélio), 
diferentemente do que ocorreu com a preparação da ferrita NiFe2O4, que apresentou 
uma fração de 6 % para a fase α-Fe2O3 após 350 h de moagem. 
4.2.2 - Espectroscopia Mössbauer 
 
Como já discutimos, as propriedades das ferritas dependem fortemente da distribuição 
catiônica na estrutura espinélio, cujo grau de inversão é definido pela razão entre os 
números de íons de Fe3+ nos sítios tetraédricos (A) e octaédricos (B). Este grau de 
inversão, que é função das condições de preparo da ferritas, depende do raio iônico, da 
configuração dos cátions, de suas energias de estabilização e dos campos eletrostáticos 
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dos sítios A e B. Entretanto, esse parâmetro leva a uma estrutura metaestável para o 
caso das ferritas de Zn [AMMA06]. Em outras palavras, ferritas de Zn estequiométricas 
(ZnFe2O4), em sua forma volumétrica (bulk), exibem uma estrutura espinélio normal, 
onde os íons Zn2+ e Fe3+ ocupam os sítios tetraédricos e octaédricos, respectivamente 
[SMIT61]. Elas apresentam uma temperatura de ordem antiferromagnética (TN) no 
intervalo de 9 K até 11 K [SCHI96, CHUK88, KÖNI70]. Este sistema tem uma 
temperatura de ordem muito inferior àquelas encontradas nas ferritas inversas de Ni e 
Co, onde TC ≈ 700−900 K [KRÛP82]. Como discutimos no Capítulo 2, o ordenamento 
magnético das ferritas (AB2O4) é governado pelas interações magnéticas de troca entre 
os sítios tetrédricos (A) e octaédricos (B) [A−A, B−B e A−B]. Em geral, as interações 
intra-sítios dos momentos magnéticos dos cátions dos sítios A ou B são muito menores 
do que as interações inter-sítios A–B. Se os sítios tetraédricos estão ocupados 
exclusivamente por íons não magnéticos (Zn), as interações magnéticas são fortes e FM  
entre os Fe3+ dos sítios octaédricos e fraca e negativa entre duas configurações 
octaédricas distintas (B–B), favorecendo, assim, o ordenamento AF observado na ferrita 
ZnFe2O4 volumétrica. 
Por outro lado, NPs de ZnFe2O4 preparadas por diferentes rotas, tais como: a co-
precipitação aquosa [SATO90, ANAN98, SIDH78, UEDA93], o sol-gel 
[OLIV00,HAMD97], a micro-emulsão [HOCH00], a mecanossíntese [GOYA99, 
CHINN00] e a mecanoquímica [SEPE98, DRUS99] possuem um grau de inversão 
parcial na estrutura espinélio. Ou seja, há um número não nulo de íons de Fe3+ 
ocupando os sítios com simetria tetraédrica (A), conforme já observado através de 
medidas de EXAFS [AMMA04, JEYA94], de difração de nêutrons [KAMI92, 
GOYA00] e por espectroscopia Mössbauer [CHIN00, SATO92, GOYA03].  
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Além disso, devido à quebra de simetria da região de CG, devem aparecer momentos 
magnéticos não compensados dos átomos Fe3+, levando ou a um aumento na 
temperatura de Néel (TN) da ferrita ZnFe2O4 ou a um ordenamento magnético distinto 
do AF esperado para a ZnFe2O4 volumétrica. 
Inicialmente, para efeito de comparação, usamos dados reportados na literatura 
[AMMA06] e os da amostra de ferrita ZnFe2O4 moída por 88 h, conforme mostramos 
na Figura 4.28(a-b). Plotamos na Figura 4.28(a) o espectro Mössbauer da ferrita 
ZnFe2O4 preparada pelo método de hidrólise em poliol [AMMA06] e em 4.28(b), o 
espectro da ferrita produzida por mecanossíntese; ambos espectros tomados à 
temperatura ambiente. Notamos que eles são muito similares e consistem em um 
dubleto assimétrico e com linhas bem alargadas. Estes efeitos refletem uma grande 
distribuição catiônica dos átomos de Fe3+ nos sítios A e B nos Gs e de átomos de Fe3+ 
nas regiões de CG. Ajustamos o espectro da ferrita ZnFe2O4 moída por 88 h somente 
com uma distribuição de gradientes de campos elétricos (∆), onde assumimos uma 
relação linear entre ∆ (desdobramento quadrupolar) e δ dos átomos de Fe3+ para tomar 
em conta a assimetria observada. Não observamos nenhuma evidência de componentes 
magnéticas neste espectro, inclusive ausência da fase relativa ao precursor α-Fe2O3, 






Figura 4.28 – Espectros Mössbauer tomados em temperatura ambiente para ferritas de ZnFe2O4 
nanoestruturadas. Em (a) a ferrita de Zn obtida por poliol [AMMA06], e em (b) a preparada neste 
trabalho por mecanossíntese. 
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Na Figura 4.29 apresentamos os espectros Mössbauer da ferrita ZnFe2O4 moída por 88h 
que tomamos num intervalo de temperatura de 19–300 K. Analisando qualitativamente 
estes espectros inferimos que: (i) há ordem magnética até aproximadamente 140 K, 
indicando alteração da TN do intervalo de 9–11 K para T ~ 140 K; (ii) para valores T < 
60 K, os espectros mostram características de distribuição de tamanhos de partículas no 
estado bloqueado magneticamente. Portanto, poderemos tratar este sistema com o 
modelo core-shell, onde tanto os grãos (G) quanto as regiões de contorno de grãos (CG) 
apresentam temperaturas de ordem magnética (TN) superiores ao da ferrita de Zn 
volumétrica (9–11 K). Este aumento da TN para a ferrita de Zn moída por 88 h, 
atribuímos aos átomos de Fe+3 com momento líquido provenientes das regiões de CG e 
também dos átomos de Fe+3 nos Gs com estrutura espinélio não normal (Fe+3 em sítios 
A e B não necessariamente inversa).  
Ajustamos os espectros para T < 60 K com os dois sextetos de Fe+3 referentes aos sítios 
A e B da estrutura espinélio parcialmente inversa (ou seja, parte dos átomos de Zn+2 nos 
sítios B e átomos de Fe+3 nos sítios A) mais uma distribuição de Bhf; esta última 
componente atribuímos a uma fração dos átomos de Fe3+ nas regiões de CG (fase d-
ZnFe2O4), enquanto os sextetos associamos aos átomos de Fe3+ nos sítios A e B nos Gs 
magneticamente ordenados (fase n-ZnFe2O4). Com o aumento da temperatura (T ~ 40 
K), o campo magnético hiperfino dos sextetos dos Fe3+ nos sítios A e B decrescem mais 
rapidamente do que os valores para a distribuição de Bhf, sugerindo que a ferrita de Zn 
tem valor de TN acima de 40 K, em acordo com os resultados reportados na literatura 
para ferrita de Zn preparada por aerogel e moídas por 10 h [HAMD97]. Nos espectros 
tomados acima de 100 K, usamos um dubleto mais a distribuição de Bhf. A primeira 
componente (dubleto) possui área relativa igual a da soma das áreas (19%) dos dois 
sextetos referentes aos sítios A e B obtidos em baixa temperatura, consequentemente, 
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associamos o dubleto em 140 K (~ 19%) aos grãos da ferrita de Zn no estado 
superparamagnético (esperamos que a estrutura espinélio inversa de ferritas tenha TC 
acima da temperatura ambiente). À temperatura ambiente, analisamos o espectro com 
uma distribuição de gradiente de campos elétricos (Vzz). 
 
 
Figura 4.29 – Espectros Mössbauer para a ferrita nanoestruturada ZnFe2O4 preparada por mecanossíntese, 
obtidos em diferentes temperaturas. Fonte e absorvedor se encontram em diferentes temperaturas. Do lado 
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4.2.3 – Caracterização Magnética da ferrita ZnFe2O4 moída por 88 h 
Realizamos medidas de suscetibilidade magnética AC (χAC) em função da temperatura e 
freqüência para entendermos o caráter magnético observado nas medidas Mössbauer em 
função da temperatura.  Na Figura 4.30, observamos que as curvas χ’(T) e χ’’(T) para 
esta amostra possuem características similares àquelas encontradas na ferrita de Ni, 
exceto pelo fato de que as temperaturas de bloqueio da ferrita de Zn são mais baixas 
(Tabela 4.6).  
Tabela 4.6 − Temperaturas médias de bloqueios extraídas das curvas de suscetibilidade magnética em 
fase (χ’) e fora de fase (χ’’) em função da temperatura e da freqüência. 
TB (χ’) (K) TB (χ’’) (K) f /campo AC (Hz) 
(157 ± 5) (117 ± 4) 100 
(161 ± 5) (123 ± 3) 1000 
(165 ± 5) (129 ± 4) 10000 
 
Esta dependência dos picos de χ’ e χ’’ com a frequência do campo AC, observamos 
tanto em sistemas magnéticos com estrutura TVS (Tf) quanto em NPs, esta última 
durante a transição bloqueado-desbloqueado magneticamente das partículas (obtivemos 
a temperatura de bloqueio TB, da curva mais definida χ’’). No caso das NPs, a 
dependência dos picos de χ’ e χ’’ com a frequência é muito mais forte, gerando 
deslocamentos em temperaturas da ordem de algumas dezenas de Kelvin, enquanto que 
na fase TVS este deslocamento dos picos é no máximo de 4–5 K [MULD81]. Com isto 
o pico em χ’’ em temperatura de  ≈ 130 K (f = 10 kHz) associamos, principalmente, 
com a temperatura de bloqueio (TB) dos grãos da ferrita ZnFe2O4 e o caráter alargado 
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das curvas χ’(T) e χ’’(T), ao fato de termos uma larga distribuição de tamanhos de 
grãos, conjugada com efeitos da fase TVS. Nossa suposição está baseada no fato de que 
χAC é a resposta de todos os momentos magnéticos da amostra ZnFe2O4 
nanoestruturada. Portanto, apesar da fase d-ZnFe2O4 (CG) possuir a maior fração do 
espectro Mössbauer, o sinal da fase n-ZnFe2O4 (G) contribui com uma resposta χAC 
maior do que a fase CG, que tem um comportamento de um material TVS. Salientamos, 
então, que o valor de TB de aproximadamente 130 K (f = 10kHz) é similar ao obtido 
pela espectroscopia Mössbauer e o associamos ao bloqueio dos grãos de ferrita de Zn.  
 
Figura 4.30 – Suscetibilidade AC em fase (χ’AC) e fora de fase (χ’’AC) do pó nanoestruturado de ZnFe2O4 































O caráter nanoestruturado para a ZnFe2O4 moída por 88 h é confirmado analisando o 
valor de magnetização máxima que é de 32 Am2/kg (Figura 4.31) para nossa amostra 
contra o valor de 115 Am2/kg para a ferrita ZnFe2O4  volumétrica sem grau de inversão. 
Observamos, ainda, campo HC não nulo para temperatura de 34 K, corroborando com os 
resultados Mössbauer. Este valor de magnetização máxima concorda com valores 
reportados na literatura para nanoestruturas de ZnFe2O4 preparadas em moinho de bolas, 
ou seja, no intervalo de 4–5 K as magnetizações máximas encontradas até agora são: de 
21 Am2/kg para d = 36 nm [BATT97], 40 Am2/kg para d = 50 nm [BATT97] e             
58 Am2/kg para d = 9 nm [SUND84].  
Assumindo que os grãos são esféricos e o modelo core-shell, usamos a expressão de 
Muroi e cols. [MURO01] para estimarmos a fração magneticamente morta da 
superfície. Assim, o centro da esfera (G) tem ordem FI e sua superfície (CG), com a 
espessura t, tem uma estrutura magneticamente morta (M = 0), advinda da quebra de 
simetria na superfície da partícula. Assumimos, ainda, que t é independente de D. 
Assim, a variação de Ms com D é dada por [MURO01]: 
c  cf T$

&
                                               (4.7)  
Onde cf é a magnetização volumétrica da Ferrita de Zn (115 Am2/kg). 
Usando a expressão (4.7), encontramos uma razão entre t e D de 30%. A diferença entre 
o valor acima determinado e o encontrado pela espectroscopia Mössbauer (~ 80 %) 
explicamos pelo fato de que as partículas não são esféricas quando preparadas por 
mecanossíntese e, portanto, a espessura t depende do tamanho D (cada G tem 
morfologia diferente, logo, distinta região de CG), que em nosso caso varia bastante, 
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conforme mostram os resultados de susceptibilidade magnética (distribuição de 
tamanho de partículas).   
 
 
Figura 4.31 – Curvas M(H) obtidas no processo de ZFC em 4,2 K, 19 K e 34 K para o pó nanoestruturado 
ZnFe2O4 moído por 88 h. 
Testamos o modelo core-shell (G/CG), que assumimos para a ferrita ZnFe2O4 moída por 
88 h, com medidas de M(H) em processo de FC, que plotamos na Figura 4.32. 
Observamos as seguintes características a partir desta medida (i) não saturação da 
magnetização em campos de até 2 T; (ii) deslocamento do laço de histerese ao longo do 
eixo do campo para medida no modo de FC (Figura 4.32), quando comparada com a 
medida no processo ZFC (Figura 4.31); (iii) o laço de histerese no modo FC encontra-se 
aberto, indicando uma configuração de spins metaestável durante o congelamento 
[SALA06, KODA97]. Em resumo, as características (i; ii e iii) são similares àquelas 
encontradas na ferrita NiFe2O4 moída por 350 h e que associamos à fase TVS da região 
de CG, principal responsável pelo aparecimento de uma assimetria horizontal na curva 



































de histerese. Em outras palavras, a existência a fase TVS faz com que a magnetização 
remanente no ramo superior da curva de histerese (Mr+) seja maior do que no ramo 
inferior da curva (|c| d |cT|
], resultando na assimetria no ciclo de histerese no 
eixo da magnetização. Estimamos o valor do parâmetro ∆cG |c|⁄  em 20% para a 
ferrita de Zn, menor do que para a ferrita de Ni, mas significativo. Portanto, o 
deslocamento vertical da curvas de M(H) se deve basicamente à fase TVS, enquanto o 
deslocamento horizontal é creditado, em grande parte, à anisotropia unidirecional 
produzida nas interfaces G-AF/CG-TVS quando resfriamos na presença de um campo 
magnético a amostra de ferrita de Zn moída por 88 h. O efeito de EB ainda não havia 
sido reportado, dentro no nosso conhecimento, para nanoferritas de ZnFe2O4. 
 
Figura 4.32 − Curvas M(H) obitdas em 4,2 K para o pó nanoestruturado de ZnFe2O4 moído por 88 h em 
modo field-cooling (FC) com campo aplicado de 5 T e em modo zero field-cooling (ZFC). A figura 
inserida, no lado direito inferior, mostra os valores do campo coercivo, ressaltando o deslocamento ao 
longo do eixo do campo do laço. A curva ZFC plotamos novamente da Figura 4.31 para um novo 
intervalo de campo aplicado. 

















































4.3 Ferrita de Co Preparada por Mecanossíntese 
4.3.1 – Caracterização Estrutural 
 
Apresentamos o padrão de DRX da amostra (CoO + α-Fe2O3) moída por 350 h na 
Figura 4.33. Os padrões de DRX simulados para as fases CoO, α-Fe2O3 e espinélio 
CoFe2O4  (grupo espacial Fd3m) também adicionamos nesta figura para efeito de 
comparação. Novamente há uma boa concordância entre as posições angulares dos 
picos de Bragg da estrutura espinélio CoFe2O4 simulada com as posições angulares dos 
picos da amostra (CoO + α-Fe2O3) moída por 350 h. Como no caso da ferrita de Ni 
moída por 350 h, este padrão de DRX também possui picos de Bragg relacionados à 
fase α-Fe2O3 (círculos cheios), indicando que mesmo para 350 h de moagem a reação de 
estado sólido entre as fases precursoras não ocorreu por completo. Não há evidência 
clara de picos de Bragg referente à fase CoO no DRX da amostra moída (tamanho 
reduzido de grão, consequentemente, baixa intensidade relativa desta fase). Calculamos 
o valor médio do tamanho de grão usando a fórmula de Scherrer [SCHE18, PATT39]. 
O valor que encontramos para o pico principal foi de (12 ± 1) nm para a ferrita 
CoFe2O4, valor maior do que o encontrado para as ferritas de Ni [de (3 ± 1) nm] e 




Figura 4.33 – Difratograma de raios X, obtido com radiação Cu-Kα, para a amostra (CoO + α-Fe2O3) 
moída por 350 h. Apresentamos também os padrões simulados para ferrita de Co (CoFe2O4) e para os 
precursores CoO e α-Fe2O3. Os círculos fechados representam a fase α-Fe2O3. 
 
4.3.2 Espectroscopia Mössbauer 
 
Apresentamos os espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente para as amostras 
(CoO+α-Fe2O3) moídas por 100 h e 350 h nas Figuras 4.34 (a) e (b), respectivamente. 
Devemos ressaltar que estes espectros não possuem qualquer indício de fase 
 


















paramagnética, que poderíamos associar a efeito de superparamagnetismo de NPs. 
Todavia, devemos ressaltar que isto pode ser explicado tomando em conta dois efeitos 
principais: tamanho de grão da ordem de 12 nm e o alto valor da anisotropia magnética 
(K1) da ferrita de Co, que leva o produto K1V (energia magnética) ser maior do que kBT 
(energia térmica em T=300 K). Ajustamos estes espectros com três componentes 
magnéticas: sendo dois sextetos alargados devido aos átomos de Fe+3 nos sítios A e B 
da fase ordenada da ferrita de Co (n-CoFe2O4) e uma distribuição de Bhf atribuída a uma 
fase desordenada de CG (d-CoFe2O4). Usamos a mesma metodologia que aplicamos 
para ajustar os espectros das ferritas de Ni e Zn. Na Tabela 4.7, apresentamos os 
parâmetros hiperfinos obtidos dos ajustes dos espectros da Figura 4.34. 
 
 
Figura 4.34 – Espectro Mössbauer em temperatura ambiente da amostra CoO + α-Fe2O3 moída por  100  
h (a) e  350 h (b). Do lado direito, as respectivas curvas de distribuição de campo magnético hiperfino. 
 
 































Tabela 4.7 – Parâmetros Mössbauer obtidos dos ajustes dos espectros mostrados na Figura 4.34. δ é o 
deslocamento isomérico relativo ao α-Fe em 300 K, Bhf é o campo magnético hiperfino, 2ε é o 
desdobramento quadrupolar, e f é a fração de cada sub-espectro. Os números entre parênteses são os 














Contrariamente aos resultados que apresentamos para o sistema AFe2O4 (A = Ni e Zn) 
mecanicamente sintetizado, na ferrita CoFe2O4 observamos uma redução da fração 
relativa a fase CG (d-CoFe2O4) com o aumento do tempo de moagem . Adicionalmente, 
comparando os dois tempos de moagem, observamos que os picos de absorção 
Mössbauer da amostra moída por mais tempo é mais estreito, efeito também observado 
na curva de probabilidade de Bhf [lado direito das Figuras 4.34(a-b)], sugerindo que o 
processo do tempo de moagem leva à cristalização de parte da região de CG do sistema 
(CoO + α-Fe2O), se considerarmos os intervalos de tempo entre 100 h e 350 h.  









 0,44 -0,21 47 9 
CoO + α-Fe2O3  
(100 h) 
G Fe2&
 0,52 -0,15 44 8 
 CG 0,35 — — 80 
 α-Fe2O3   0,37 -0,23 48 3 
      
 G Fe]&
 0,43 -0,09 46 15 
CoO + α-Fe2O3 
(350 h)  
G Fe2&
 0,52 -0,20 50 15 
 CG 0,35 — — 67 
 α-Fe2O3   0,30 -0,23 49 3 
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4.3.3 Caracterização Magnética da amostra (CoO + α-Fe2O3) moída em diferentes 
tempos. 
 
Na Figura 4.35 apresentamos as curvas M(H) tomadas em 5 K em processo de 
resfriamento com campo (5 T) a partir de 300 K para os pós nanoestruturados (CoO+α-
Fe2O3) moídos por 100 h e 350 h. Lembramos que a 300 K todos os sítios de Fe nas 
regiões G e CG, nestas amostras, estão magneticamente ordenados (dados Mössbauer), 
consequentemente, se houver os deslocamentos das curvas de M(H) eles serão pequenos 
pelo fato de não termos satisfeito as condições de obtenção do efeito de EB (a 
temperatura da amostra para a aplicação do campo tem que satisfazer a condição: 
TCGTVS < T < TGC). Frisamos, primeiramente, que os campos HC destas amostras são 
superiores aos das ferritas nanocristalinas de Ni e Zn, um comportamento que concorda 
com o dos respectivos materiais volumétricos, ou seja, a ferrita de Co massiva é a que 
apresenta maior anisotropia magnética (20 x 104 J/m3) quando comparada com as 
ferritas de Ni (-0,62 x 104 J/m3 ) e Zn (-0,28 x 104 J/m3). Em segundo lugar, é 
interessante notarmos o aumento no valor do campo HC, a redução no valor da 
magnetização máxima (MS) e o decréscimo na assimetria vertical (∆cG |c|⁄ ) das 
curvas M(H) com o aumento do tempo de moagem (tm). Quantitativamente, a amostra 
(CoO + α-Fe2O3) moída por 350 h tem um aumento de 34% no valor de HC (µ0HC = 
1,12 T) em relação ao da amostra moída 100 h (µ0HC = 0,83 T) e uma redução de 18% 
na MS passando de 58 para 48 Am2/kg,  respectivamente. Enquanto na amostra moída 
por 100 h, observamos HEB (deslocamento horizontal) de 31 mT e (∆cG |c|⁄ ) ~ 1% e 
irreversibilidade na magnetização, não há evidências destes efeitos para a amostra (CoO 
+ α-Fe2O3) moída por 350 h. Atribuímos estas observações às modificações nos 
tamanhos de grãos e às mudanças nas frações G e CG observadas pelas medidas de 
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Mössbauer, ambas causadas, principalmente, por um processo de cristalização da fração 
de CG para moagem de 350 h.  
 
 
Figura 4.35 – Curvas de magnetização versus campo magnético das amostras CoO + α-Fe2O3 moídas por 
100 e 350 h. Obtidas no processo de FC com campo de resfriamento de 5 T e temperatura de medida de 5 
K. 
Dos resultados apresentados nas Seções 4.1 (NiFe2O4), 4.2 (ZnFe2O4) e 4.3 (CoFe2O4), 
demonstramos que as nanoestruturas da ferrita AFe2O4 mecanicamente sintetizada são 
formadas de uma grande fração de átomos em regiões de contornos de grãos, que tem 
forte desordem química e topológica, provocando estados magnéticos distintos daqueles 
observados na fração de átomos no interior dos grãos cristalinos com dimensões 
nanométricas. A coexistência destas duas fases magnéticas, com interfaces comuns em 

















 CoO + α-Fe2O3 moído por 350 h
 CoO + α-Fe2O3 moído por 100 h
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certas condições experimentais, provoca deslocamentos das curvas de histereses 
magnéticas devido à anisotropia unidirecional nas interfaces G/CG induzida pelo campo 
magnético de resfriamento. Além disso, a fase magnética desordenada, com 
característica de um vidro de spins, tem momentos magnéticos não compensados e não 
acoplados fora da interface G/CG responsáveis pelo deslocamento vertical das curvas de 
M(H) tomadas em processo de resfriamento com campo.  
Na seção seguinte apresentaremos os resultados de ferritas de Ni (NiFe2O4 ) preparadas 
pelo método Sol-Gel Protéico, objetivando comparar com as propriedades magnéticas 



















4.4 Ferrita de NiFe2O4 Preparada por Sol-Gel Protéico 
4.4.1 Caracterização estrutural e hiperfinas das ferritas de Ni preparadas por Sol-
Gel Protéico 
 
Na Figura 4.36, temos os DRX obtidos à temperatura ambiente (radiação Cu-Kα) para as 
amostras preparadas pelo método Sol-Gel protéico (SGP).  O DRX da amostra SG-seca 
é típico de um material amorfo, já que não possui ordem cristalina de longo alcance. 
Notamos, entretanto um pico no DRX desta amostra na posição do plano (400), que 
atribuímos ao sinal do porta-amostra, uma vez que este pico de Bragg é encontrado no 
DRX do porta-amostra (a quantidade de amostra que dispúnhamos era pequena). Por 
outro lado, os DRX das amostras tratadas termicamente apresentam picos que, por sua 
vez, se estreitam e aumentam suas intensidades com o aumento da temperatura de 
tratamento. Este processo é uma confirmação da estabilização da fase espinélio para 
altas temperaturas de tratamento (Tt  > 1023 K).   
 
Figura  4.36 – Difratogramas de raios X das amostras preparadas pelo método Sol-Gel protéico. SG-seca 


















































































750 °C (1023 K), 850 °C (1123 K) e 950 °C (1223 K). Inserimos, também, para comparação o 
difratograma simulado para a fase NiFe2O4.  
Estruturalmente, as amostras SG-Tt têm fase tipo espinélio. Estimamos o tamanho do 
cristalito para as amostras SG-Tt, usando a fórmula de Scherrer [SCHE18, PATT39], 
como sendo: (19 ± 2), (25 ± 2) e (26 ± 2) nm, respectivamente, para as amostras SG-
750, SG- 850 e SG-950.  
Como as propriedades magnéticas das ferritas dependem das ocupações dos sítios A e 
B, realizamos medidas Mössbauer do  57Fe. Obtivemos os espectros Mössbauer da 
amostra SG-seca e das amostras SG-Tt (Tt = 750, 850 e 950 °C) à temperatura ambiente, 
conforme mostramos nas Figuras 4.37 e 4.38, respectivamente.  
 
Figura 4.37 – Espectro Mössbauer da amostra SG seca obtido à temperatura ambiente. 
O espectro Mössbauer da amostra SG-seca (Figura 4.37) é típico de um material 
paramagnético com átomos de Fe em uma simetria não cúbica e que associamos ao sal 
precursor Fe(NO3)3•9H2O [WIGN66] . Por outro lado, as amostras SG-Tt possuem 





















ordenamento magnético à temperatura ambiente e os espectros foram ajustados com 
dois sítios cristalinos com parâmetros hiperfinos associados ao sítio tetraédrico (A) e 
octaédrico (B) característicos das ferritas. Não vemos nos espectros das amostras SG-Tt 
nenhuma evidência do sal precursor (sub-espectro dubleto). Assim como no caso das 
medidas de difração de raios X, observamos também um estreitamento da linha de 
absorção dos espectros à medida que a Tt aumenta, indicando melhoria na cristalinidade 
das amostras em altas temperaturas. Em geral, ajustamos os espectros com dubleto 
(amostra SG-seca) e com dois sextetos para tomar em conta os sítios A e B da fase 
espinélio da ferrita e apresentamos os resultados na Tabela 4.8.  
 
Figura 4.38 - Espectros Mössbauer para as amostras SG-Tt (Tt = 750, 850 e 950 °C). Apresentamos, 
também, os sub-espectros referentes aos sítios A (tetraédrico) e B (octaédrico) da ferrita. 
Observamos que as frações dos dois sextetos mudam com o aumento de Tt (Tabela 4.8). 
Assim, faremos uma análise das ocupações tomando em conta o fato de que as ferritas 
possuem fórmula química A-T$ Fe&
lA$Fe$T& mO$T, onde os símbolos entre 
parênteses e colchetes representam os sítios tetraédricos e octaédricos, respectivamente. 




















O parâmetro de inversão x varia entre zero (espinélio normal) e 1(espinélio inverso) e 






2   
Onde, ]r] são as áreas relativas obtidas dos espectros e 
Xr
X é a razão do fator de Debye-
Waller dos sítios tetraédricos e octaédricos que é de 0,94 para as ferritas de Ni 
[SAWA69]. Particularmente, para uma estrutura espinélio inverso, onde as áreas dos 
sítios tetraédricos e octaédricos são de 50% cada, o parâmetro de inversão x vale 0,97. 






$T, para as amostras SG-750, SG-850 e SG-950 são   1,23;    
1,11 e   0,97, respectivamente. Isso significa que as amostras SG-750 e SG-850 
possuem um excesso de Fe no sítio tetraédrico. Mas, com o aumento da temperatura de 
tratamento térmico para Tt = 1223 K favorecemos a formação da estrutura espinélio 
inversa, onde a ocupação dos átomos de Fe é igualmente distribuída entre os dois sítios 
(Tabela 4.8).  
Objetivando compreender a formação da ferrita nas amostras preparadas por Sol-Gel 
protéico, realizamos medidas utilizando radiação Síncrotron (DRX-S) in situ durante o 
aquecimento da amostra SG-seca, usando um fluxo de N2, em câmara de alta 
temperatura na linha de difração de raios X de policristais (XPD), no LNLS/Campinas. 
Utilizando o fluxo de N2 com o intuito de segregar um possível excesso de Fe ou Ni na 
composição dos precursores. Na Figura 4.39, temos os DRX-S obtidos no intervalo de 




Tabela 4.8 −  Parâmetros hiperfinos dos ajustes das amostras SG-Seca, SG-750, SG-850 e SG-950. δ é o 
deslocamento isomérico relativo ao α-Fe em 300 K, Bhf é o campo magnético hiperfinos, 2ε é o 











Seca 0,23 0,75  0,54 100 
SG 750 (sítio A) 0,25 -0,001 46,8 0,68 63 
SG 750 (sítio B) 0,36 -0,009 50,7 0,66 37 
SG 850 (sítio A) 0,25 -0,000 47,7 0,56 57 
SG 850 (sítio B) 0,36 -0,004 51,4 0,50 43 
SG 950 (sítio A) 0,25 0,006 47,9 0,5 50 
SG 950 (sítio B) 0,36 -0,02 51,4 0,5 50 
 
 
Figura 4.39 – Difratogramas de raios X obtidos in situ em função da temperatura a partir da amostra SG-
seca no LNLS/Campinas -  linha de difração de raios X em policristais (XPD) - λ= 1,55097 Å. 






































Analisando os DRX-S tomados em diferentes temperaturas, vemos que a temperatura de 
transformação (Tf) para a fase espinélio surge em 773 K, onde começamos a notar os 
seus planos característicos (200) e (311), temos melhores visualizações nas Figuras 4.40 
e 4.41, respectivamente. Ressaltamos que em posição angular próxima ao do pico de 
Bragg (400) da estrutura espinélio surgiu um novo pico em 1073 K (Figura 4.42). 
Associamos este pico de Bragg ao plano (200) do Ni, que segregou durante o 
aquecimento em altas temperaturas. O DRX-S da amostra após o aquecimento e 
subseqüente resfriamento, ilustramos na Figura 4.43. Identificamos três fases no total, 
duas referentes às fases espinélios da magnetita (Fe3O4) e da ferrita de Ni (NiFe2O4) e a 
terceira referente ao Ni metálico. Estimamos o tamanho de grão da fase NiFe2O4 como 
sendo (68 ± 1) nm, valor maior do que o encontrado para a ferrita de Ni mecanicamente 
sintetizada e tratada termicamente a 1223 K (58 nm).  
 
Figura 4.40 – Região do primeiro pico de Bragg (200) do Difratograma de raios X in situ obtidos em 
função da temperatura a partir da amostra SG-seca no LNLS/Campinas - λ= 1,55097 Å. 
 


































Tf = 773 K
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Na Figura 4.44 apresentamos o pico principal (311) das fases espinélio da amostra SG-
seca após tratamento até 1223 K. Ajustamos este pico feito com duas Lorentzianas, para 
tomar em conta as fases espinélios Fe3O4 e NiFe2O4. Similarmente ajustamos o espectro 
Mössbauer tomado a 300 K desta amostra (Figura 4.46) com quatro sextetos 
magnéticos, sendo dois deles com parâmetros hiperfinos associados aos sítios 
tetraédrico e octaédrico da ferrita de Ni (NiFe2O4) e os outros dois associados aos 
mesmos sítios na fase magnetita (Tabela 4.9).  
 
Figura 4.41 – Região do segundo pico de Bragg (311) do difratograma de raios X in situ obtidos em 
função da temperatura a partir da amostra SG-seca no LNLS/Campinas - λ= 1,55097 Å. 
 
 













































Figura 4.42 – Região do terceiro (400) e quarto picos (200) de Bragg do difratograma de raios X in situ 
obtidos em função da temperatura a partir da amostra SG-seca no LNLS/Campinas - λ= 1,55097 Å. 
 
 
Figura 4.43 – Difratograma de raios X da amostra SG seca após o aquecimento até 1223 K. As fases 
identificadas estão apresentadas na figura -  λ= 1,5418 Å.   
 









































Tf = 1073 K



























Figura 4.44 – Pico principal (311) da fase espinélio da amostra SG tratada termicamente in situ a 1223 K 
e resfriada a 300 K para obtenção do DRX. Analisamos este pico com duas lorentzianas e as associamos 
as fases NiFe2O4 (azul) e Fe3O4 (verde). 
Tabela 4.9 - Parâmetros Hiperfinos do ajuste da Figura 4.45 onde: δ/α-Fe   é o deslocamento isomérico 
em relação ao α-Fe, 2ε  é o desdobramento quadrupolar, Г é a largura de linha e f a área de cada sub-
espectro. 
Componente δ/α-Fe (mm/s) 
2ε    
(mm/s) 




f       
(%) 
Ferrita Ni (Sítio A) 0,3 0,002 48,5 0,5 
72 
Ferrita Ni (Sítio B) 0,5 -0,002 45,5 0,5 
Magnetita (Sítio A) 0,26 -0,002 49,0 0,5 
28 
  Magnetita (Sítio B) 0,61 0,002 46,0 0,5 
 
 






















 Fase Espinélio da Ferrita de Ni





Figura 4.45 − Espectro Mössbauer obtido à temperatura ambiente da amostra SG seca após o 








































 Sítios A e B da fase espinélio da Ferrita de Ni
 Sítios A e B da fase espinélio da Magnetita
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4.4.2 Caracterização magnética da ferrita de Ni preparada por sol-gel protéico.  
 
Na Figura 4.46, apresentamos a curva M(H) obtida à temperatura ambiente, com 
campos variando de -5 T a +5 T para a amostra SG-seca. 
 
Figura 4.46 – Curva M(H) obtida à temperatura ambiente em regime de ZFC para a amostra SG-seca. 
Esta curva é tipicamente de um material no estado paramagnético e está em acordo com 
o respectivo dado obtido por espectroscopia Mössbauer (dubleto). Apresentamos na 
Figura 4.47 as curvas de M(H) obtidas a 300 K para as amostras SG-Tt. Vemos que 
estas curvas de magnetização não atingem a saturação em µ0H = 5 T, mas os valores de 
M(µ0H = 5 T, T = 300 K) são (26,8 ± 0,1) Am2/kg, (29,7 ± 0,1) Am2/kg e (30,7 ± 0,1) 
Am2/kg para as amostras SG 750, SG 850 e SG 950, respectivamente. Notamos, 
portanto, que existe um crescente aumento do valor da magnetização em 5 T à medida 
que Tt aumenta. Estes valores são, ainda, inferiores ao valor reportado na literatura para 
a ferrita NiFe2O4 volumétrica (56 Am2/kg) [CULL72b]. Portanto, atribuímos os efeitos 













 SG seca 
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de não saturação da magnetização e a redução de seu valor comparado com o valor 
padrão da ferrita, ao tamanho nanométrico destas partículas (grãos), já que o espectro 
Mössbauer da amostra SG-950 é de uma ferrita inversa. Em outras palavras, estes 
efeitos não podem ser somente atribuídos às diferentes frações dos sítios A (tetraédrico) 
e B (octaédrico) para os átomos de Fe, mas principalmente ao caráter nanoscópico do 
material que, por sua vez, apresenta uma fração de spins na superfície (CG) com 
ordenamento magnético distinto do caroço de grão (G), como discutimos para as ferritas 
preparada por mecanossíntese.  
 
Figura 4.47 – Curvas M(H) obtidas à temperatura ambiente para as amostras SG-Tt (Tt = 750, 850 e 950). 
Objetivando estudar a interação entre o G-FI/CG-TVS das amostras SG-Tt, realizamos 
medidas de M(H) usando o processo de resfriamento com campo magnético aplicado 
(FC – Field Cooling). Plotamos as curvas M(H) obtidas em regime de FC (5 T) de 300 
K até a temperatura de 10 K para as amostras SG-750 e SG-850 (Figura 4.48) e para a 
amostra SG-750 nos modos FC e ZFC (Figura 4.49). Estas curvas não apresentam 
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deslocamento vertical ou horizontal, como podemos notar com a ampliação da parte 
central da curva, mostrada no canto inferior direito da Figura 4.48.  
 
Figura 4.48 – Curvas M(H) obtidas a 10 K em regime de FC, onde realizamos o resfriamento com campo 
de 5 T a partir de 300 K para as amostras SG-Tt (Tt = 750 e 850 ). 
Todavia, notamos um aumento nas histereses à medida que Tt cresce. Além disso, temos 
que salientar que as curvas de M(H) não estão saturadas, mesmo assim, não observamos 
um deslocamento devido ao efeito de minor loops, como reportado na literatura 
[GESH2008a, GESH2008b]. A explicação para a aparente ausência de um valor não 
nulo para o campo de HEB, atribuímos ao fato de que 0P2  K_T-, onde tFI é a espessura 
da camada ferrimagnética (diâmetro do grão, em nosso caso) [NOGU99]. 
Consequentemente, o efeito de EB é mascarado devido à grande contribuição FI das 
partículas com grãos da ordem de 20−30 nm (amostras SG-Tt ), mas não no caso das 
amostras mecanicamente sintetizadas, onde os grãos tem dimensão média de 3 nm e a 
região de contorno de grão tem uma grande fração.  
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Figura 4.49 – Curvas M(H) obtidas em 10 K para a amostra SG 750. A curva preta, representa os dados 
tomados quando resfriamos a amostra na presença de um campo magnético de 5 T a partir de 300 K; A 
curva vermelha foi obtida em regime ZFC. 
Em resumo, como a magnetização não atinge saturação e seu valor em campo de 5 T é 
muito menor do que o valor de 56 Am2/kg encontrado para a ferrita de Ni volumétrica, 
usaremos o modelo core/Shell, assumindo partículas esféricas, onde o centro da esfera 
tem ordem FI e sua superfície, com a espessura t, tem uma estrutura magneticamente 
morta (M = 0), advinda da quebra de simetria na superfície da partícula. Neste modelo 
assumimos, ainda, que t é independente de D. Assim, a variação de Ms com D é dada 
por [MURO01]: 
c  cf T$

&
                                               (4.7) 
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Onde cf é a magnetização volumétrica da Ferrita de Ni (56 Am2/kg). Tomamos os 
valores padrão de ferrita de Ni no volume e os de magnetização em 5 T para as amostras 
SG-Tt (Tt = 750, 850 e 950) e usando o modelo acima linearizado, montamos um 
gráfico de MS 1/3 versus 1/D (Figura 4.50). Ajustamos os pontos com uma reta e 
obtivemos que a espessura magneticamente morta de nossas partículas (t) é em média 
da ordem de 2 nm, representando aproximadamente 8% do volume total das amostras.  
 
 
Figura 4.50 – Comportamento de MS 1/3 versus 1/D das amostras SG-Tt (Tt = 750,850 e 950). A curva 

































Neste trabalho, preparamos pós nanoestruturados AFe2O4 (A = Ni, Co e Zn) com 
estrutura cristalina do tipo espinélio por meio da técnica de mecanossíntese e NPs de 
NiFe2O4 pela técnica de sol-gel protéico. Particularmente, para os pós mecanicamente 
sintetizados observamos, via Espectroscopia Mössbauer, uma grande fração de átomos 
de Fe3+ nas regiões de contorno de grãos, que denominamos d-AFe2O4 [A = Ni (62%); 
A = Co (72%) e A = Zn (80%)]. Nesta denominação, a letra d corresponde à região de 
superfície com desordem química e topológica proveniente da quebra de simetria. Por 
outro lado, estimamos tamanhos de grãos médios no intervalo 3−12 nm e associamos à 
fase n-AFe2O4, com propriedades magnéticas volumétricas. Para a ferrita NiFe2O4 
preparada por sol-gel protéico não distinguimos as contribuições de grão (G) e do 
contorno de grão (CG), mas fomos capazes de estudar a formação da fase espinélio à 
medida que a temperatura de tratamento térmico aumentava. Determinamos uma fração 
morta magneticamente de spins na superfície dos grãos (fase n-NiFe2O4) 
correspondendo a espessura de aproximadamente 2 nm de partículas com diâmetro entre 
19–26 nm. A ausência da anisotropia unidirecional nesta ferrita, explicamos em função 
da relação entre 0P2  K_T-, sendo tFI a espessura da camada ferrimagnética do grão, ou 
seja, pela redução da fração relativa entre os spins FI e TVS da região de contorno de 
grão. 
 Retornando às nanoestruturas AFe2O4 preparadas por mecanossíntese, constatamos que 
as fases n-AFe2O4 possuem temperatura de bloqueio (TB) em 140 K para A = Zn; em 
200 K para A = Ni e superiores a 300 K para A = Co. As respectivas fases d-AFe2O4 (A 
= Zn e Ni) aparentam ter temperaturas de ordens magnéticas similares e/ou superiores 
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ao da fase n-AFe2O4. Sob a presença de um campo magnético aplicado e para 
temperaturas abaixo de 50 K, as interfaces n-AFe2O4/d-AFe2O4 (A = Zn; Ni e Co) se 
acoplam magneticamente, dando origem a um deslocamento horizontal na curva de 
histerese associado ao efeito de Exchange Bias. A magnetização máxima das curvas 
M(H) não satura e há ocorrência de irreversibilidade da magnetização em medidas 
tomadas em regime de field cooling para as amostras sintetizadas mecanicamente. 
Especificamente para A = Ni, a magnetização de ambas as fases não atingem a 
saturação mesmo para campos aplicados de 12 T, conforme mostramos com medidas 
Mössbauer com campo aplicado.  
Demonstramos, também, para o sistema NiFe2O4 que a configuração de spins da fase 
tipo vidro de spin é modificada pelos consecutivos ciclos de campo, consequentemente 
muda também a interação magnética nas interfaces n-NiFe2O4/d-NiFe2O4 em processos 
cíclicos de obtenção de laços de histerese. Então, estudamos o efeito por repetição 
(training effect) nas nanoestruturas NiFe2O4, que seguiu o comportamento previsto pela 
Equação de Landau-Khalatnikov discretizada, onde o efeito de Exchange Bias depende 
unicamente da interação na interface do sistema n-NiFe2O4/d-NiFe2O4. Ressaltamos, 
portanto, que não necessitamos introduzir o efeito de minor loop para descrevermos o 
comportamento de HEB com o número de laços consecutivos observados para o sistema 
NiFe2O4. Ainda para o sistema NiFe2O4, mas agora preparado pelo método sol-gel 
protéico, mostramos que as curvas de magnetização não apresentam saturação e nem 
deslocamentos horizontais (efeito de exchange bias) e verticais (assimetria), 
comportamentos esperados quando o efeito de minor loop encontra-se presente. 
Consequentemente, podemos concluir que o deslocamento horizontal é basicamente 
devido ao efeito de Exchange Bias nestes sistemas, mas fortemente dependente da 
estrutura de spins da região de contorno de grão. Então, a presença do efeito de 
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Exchange Bias nas nanoestruturas AFe2O4 (A = Ni; Zn e Co) atribuímos à existência de 
duas fases magnéticas interagindo durante o processo de resfriamento com campo 
magnético. Assumimos que nossas amostras são constituídas por um núcleo (grão) no 
estado ferrimagnético, como esperado para ferritas no estado volumétrico e por uma 
região de interface (n-AFe2O4/d-AFe2O4), onde a interação de Exchange Bias é ativada 
com o processo de resfriamento com o campo magnético. Além disso, pelo fato da 
região d-AFe2O4 comportar-se como uma fase com estrutura TVS, alguns spins fora de 
interfaces n-AFe2O4/d-AFe2O4 comportam-se distintamente durante os processos de 
resfriamento com campo e a varredura do campo (laço), produzindo tanto o efeito do 
laço aberto (irreversibilidade), que só é fortemente mensurável para o caso onde a 
fração d-AFe2O4 é significativa, como também a assimetria vertical nas curvas de 
magnetização. Finalmente, temos que frisar que os deslocamentos horizontal (Exchange 
Bias) de 23 mT e vertical (∆cG |c|⁄ ) de 20%, para a ferrita ZnFe2O4 preparada por 
mecanossíntese, ainda não haviam sido reportados nas literaturas aqui citadas. Na 
Tabela 5.1 apresentamos algumas das grandezas físicas obtidas das caracterizações 











Tabela 5.1 − Principais grandezas físicas obtidas da caracterização das ferritas preparadas neste trabalho, 
onde: D é o diâmetro médio das partículas, t é a espessura da camada morta magneticamente, Mmax é a 
magnetização máxima em 5T, HC e HEB são os campos coercitivos e de Exchange Bias respectivamente, 
∆M0/M é o parâmetro que mede o deslocamento vertical e n-AFe2O4 (d-AFe2O4)   é a fração dos átomos 
de ferrita no núcleo/superfície.         
















AFe2O4)      
(%) 
(d-
AFe2O4)      
(%) 
CoFe2O4 
100 h Mecanossíntese - - 58 0,83 31 1 17 80 
CoFe2O4 
350 h Mecanossíntese 12 10 48 1,12 0 0 30 67 
ZnFe2O4 
88 h Mecanossíntese 11 30 32 0,17 23 20 20 80 
NiFe2O4 
350 h Mecanossíntese 3 20 15 0,4 140 40 31 62 


































Óxido de Níquel (NiO) 
Na Figura AP1, temos o segundo quadrante das curvas M(H) obtidas em diferentes 
temperaturas para o óxido de Ni sem o processo de moagem (0h – círculos cheios) e o 
processado mecanicamente por 48 h (quadrados abertos). 
 
Figura AP1 - Segundo quadrante da curva M(H) do precursor NiO sem moagem (círculos cheios) e 
moído por 48 h (quadrados abertos). 
Vemos um aumento da magnetização com a diminuição da temperatura, um 
comportamento esperado para materiais magnéticos. Todavia, observamos uma redução 
da magnetização da amostra moída por 48 h em relação à amostra não submetida ao 
processo de moagem. Essa diminuição do valor da magnetização deve-se à redução do 
tamanho dos grãos, com aumento na fração de spins desordenados nas 
superfícies/contornos de grãos. Além da redução da magnetização do precursor NiO 
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moído por 48 h, observamos, também, um aumento de 100% no valor do campo 
coercivo (HC) em comparação a amostras sem moer, sendo os campos coercivos de 0,07 
T e 0,14 T (Figura AP2). Esse aumento pode ser explicado pelo aumento da fração 
desordenada devido à moagem (fase magneticamente mais dura). Notamos das medidas 
de χAC (suscetibilidade magnética) o aparecimento de um pico em χAC da amostra moída 
por 48 h (Figura AP3) quando comparada com a amostra não moída de NiO  (Figura 
AP4). Além disso, este pico (Figura AP3) tem sua posição variando em temperatura (de 
~ 60 K para ~75 K), quando a freqüência do campo AC muda de 10000 para 1000 Hz, 
respectivamente [comportamento não observado na amostra sem moer (Figura AP3)].
 
Figura AP2 – Curvas M(H) obtidas no modo ZFC para a amostra NiO sem moer (curva preta) e moído 
por 48 h (curva vermelha). 
Relacionamos este deslocamento em temperatura do pico na curva de χAC com a 
existência de partículas superparamagnéticas no material moído, consequentemente, os 
picos estão associados às temperaturas de bloqueios (TB) das partículas de NiO moído 
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por 48 h. Verificamos a possibilidade de contaminação pelas ferramentas de moagem do 
pó NiO moído por 48 h, realizando espectroscopia Mössbauer do 57Fe nesta amostra.  
Pela ausência de pico de absorção ressonantes na medida Mössbauer, concluímos que 
não houve contaminação significativa pelas ferramentas de moagem. 
 
Figura AP3 - Susceptibilidade magnética AC (χ’) em função da temperatura do precursor moído por 48 h. 
Medidas realizadas em duas frequências para o campo AC. 
 




















Figura AP4 - Susceptibilidade magnética AC (χ’) em função da temperatura do precursor NiO sem moer. 
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A hematita (α-Fe2O3) tem temperatura de ordenamento em 948 K (TN), logo devemos 
observar um espectro Mössbauer com seis linhas a 300 K. Na Figura AP5, temos os 
espectros Mössbauer, obtidos à temperatura ambiente, da hematita sem moer (espectro 
superior) e do precursor α-Fe2O3 moído por 48 h (espectro inferior). 
 
Figura AP5 - Espectros Mössbauer obtidos à temperatura ambiente das amostras de hematita sem moer e 
moída por 48 h. 
No espectro da amostra sem moer temos duas componentes: uma componente 
magnética representada pelo sexteto e uma componente paramagnética representada 
pelo dubleto. O sexteto possui os parâmetros hiperfinos da hematita (Tabela A1), onde 
essa componente representa 96% do espectro total e os outros 4%, atribuímos a 
partículas de hematita no estado superparamagnético. Na parte inferior da Figura AP5, 
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temos o espectro Mössbauer do precursor de hematita moído por 48 h. Além das duas 
componentes já mencionadas no espectro da hematita sem moer, temos também uma 
distribuição de campos magnéticos hiperfinos com valor de campo mais provável de 49 
T. A redução no valor de Bhf  da componente de distribuição quando comparada com o 
valor da fase α-Fe2O3 deve-se ao caráter desordenado da fração de contorno de grão 
proveniente do processo de moagem. Na Tabela AP1, temos os parâmetros hiperfinos 
usados nos ajustes dos espectros dos precursores de hematita. Não observamos valores 
de Bhf ≈ 31–33 T que poderiam vir das ferramentas de moagem, consequentemente, esta 
possibilidade de contaminação, se houver, é baixa. 
Tabela A1 - Parâmetros Mössbauer obtidos dos ajustes dos espectros tomados à temperatura ambiente mostrado 
na Figura AP5 (δ -deslocamento isomérico relativo ao α-Fe em 300 K, Bhf -campo magnético hiperfino, Δ-
desdobramento quadrupolar, f é a fração de cada sub-espectro).  
Amostra Componente δ/α-Fe (mm/s) ∆ (mm/s) Bhf  (T) f (%) 
Hematita 0h 
Sexteto 0,37 -0,23 52 96 









Dubleto 0,20 0,41 − 6 
Distribuição 0,37 − 48 67 
 
Além da espectroscopia Mössbauer, realizamos medidas de magnetização em função do 
campo magnético na amostra de hematita moída por 48 h. Na Figura AP6, temos as 
curvas M(H) obtidas em ZFC em duas temperaturas (300 e 10 K) e observamos um 
aumento no valor de HC e da magnetização máxima à medida que a temperatura 
diminui,  resultado esperado para materiais magnéticos convencionais. Assim, de posse 
dos precursores demos início à preparação das ferritas AFe2O4 (A = Ni, Co e Zn), que 
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descrevemos no corpo principal dessa tese. Adotamos os mesmos procedimentos para 
os precursores ZnO e CoO, objetivando preparar ferritas AFe2O4. 
 
Figura AP6 – Curvas M(H) obtidas em 300 K e 10 K no regime de ZFC para a amostra de hematita moída 
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ANEXO I  
Materiais Nanoestruturados 
O número de trabalhos nas últimas duas décadas [DORM97, MORI01, NOGU99] sobre 
sínteses e aplicações tecnológicas de materiais nanoestruturados, tem mostrado a grande 
motivação pelo estudo destes materiais. O interesse decorre da descoberta das 
propriedades físicas provenientes dos átomos das superfícies, que têm suas simetrias 
quebradas [GLEI89], diferentes das dos sólidos ditos volumétricos (materiais com 
tamanho superior ou da ordem de micrômetros; 1 µm = 10-6 m).  Estudos demonstram 
que é possível controlar o tamanho e a organização dos constituintes das nanoestruturas 
e, consequentemente, modificar as propriedades químicas, mecânicas, elétricas e 
magnéticas [HADJ94, EDEL96]. 
 
Características Estruturais dos Materiais Nanoestruturados 
Os materiais nanoestruturados ou nanomateriais são por definição sólidos que contém 
dimensões físicas na escala nanométrica (10-9 m). Estes materiais devem possuir duas 
características fundamentais: 
(i) Os átomos devem estar confinados em domínios de no máximo 100 nm; 
(ii) Umas frações significativas dos átomos devem estar na superfície, 
contribuindo efetivamente para as suas propriedades físicas; 
 
Classificação  
Os nanomateriais podem ser agrupados em quatro categorias no que diz respeito a sua 
dimensionalidade [SIEG94]: 0–D (três dimensões em escala nanométrica ex:  
aglomerados  (clusters) de átomos); 1–D (duas dimensões nanométricas ex: fios ); 2–D 
(uma dimensão nanométrica ex: filmes finos); e 3–D (materiais tridimensionais com 
 fases nanométricas – ligas nanocristalinas
para os diferentes tipos de materiais 
 
Figura ANI.1 - Classificação das Nanoestruturas pela sua dimensão [SIEG93].
 
0 – D: Aglomerados de átomos
Esta categoria agrupa aglomerados de átomos
geralmente a partir de uma fase de vapor supersaturada.  O termo 
reservado às partículas extremamente pequenas contend
e/ou moléculas/cm3. O estudo das propriedades químicas e 
de grande interesse científico
progressiva, a transição de sistemas atômicos ou moleculares para 
átomos é da ordem de 1023/cm
e forte interação entre os átomos, 
longo alcance. Estes sistemas 
para a compreensão de mecanismos
[MAND90]. 




 (clusters) ou nanopartículas obtidas 
clusters é geralmente 
o, pelo menos, 104 átomos
físicas destes aglomerados é 
, uma vez que nos permite explorar, de maneira 
sólidos (
3), ou seja, transição para sistemas com alta concentração 
dando origem a fases com simetria de translação de 
de aglomerados são únicos, podendo ainda fornecer









1 – D e 2 – D:  Fios e multicamadas  
Nestas categorias são agrupados os materiais nos quais a dimensão da amostra 
nanométrica é caracterizada por formar um composto monocristalino (1 dimensão - 
fios) ou policristalino (2 dimensões – filmes finos) [CHAN85]. Particularmente para os 
filmes finos em forma de multicamadas, destacamos que sua principal característica é a 
alta densidade de interfaces. Interfaces que, por sua vez, apresentam rugosidades que 
interferem nas propriedades magnéticas destes materiais [SEGA07]. As estruturas de 
multicamadas são de grande importância não somente do ponto de vista teórico, 
incluindo mecanismos quânticos elementares, bem como pelo grande interesse 
tecnológico que estas estruturas apresentam devido a suas propriedades particulares, 
como exemplo, o efeito de magneto resistência gigante [BAIB88]. 
 
3 – D Materiais com Nanofases 
Os materiais com nanofases são compostos de grãos cristalinos com tamanhos 
característicos da ordem de 1 a 100 nm ou dispersor ou com regiões amorfas (contorno 
de grãos). Dependendo do material e da técnica de preparação, os contornos de grãos 
apresentam formas e tamanhos variados. Portanto, mesmo sendo materiais massivos 
homogêneos, a razão atômica superfície/volume é de extrema importância nos materiais 
com fases nanométricas (grãos nanocristalinos). Para grãos de tamanhos 100 nm,10 nm 
e 5 nm, a fração de átomos localizados na superfície é tipicamente de 1–2%, 10–15% e 
20–30%, respectivamente. Eles podem ser obtidos por vários métodos, dentre eles 
citamos: (i) a evaporação/condensação de um metal em matrizes inertes ou vapores de 
metais imiscíveis que tratados termicamente induzem nucleação de partículas; (ii) rotas 
químicas (sol-gel, precipitação etc.); (iii) mecanossíntese, entre outras. Este método 
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permite obter grãos com uma grande região de contorno de grão, que têm o papel 
fundamental de propiciar novas propriedades físicas aos materiais 3-D. 
 
Materiais Nanoestruturados obtidos por Mecanossíntese  
A moagem de materiais é largamente utilizada em indústrias, pois seus principais 
objetivos são obter: (a) a redução de tamanhos das partículas (grãos) e (b) uma mistura 
de pós ou uma modificação na forma das partículas. Estes tratamentos industriais são 
restritos aos materiais relativamente duros e quebradiços e se limitam à 
homogeneização dos pós para moagem em baixas energias.  
A utilização da moagem em altas energias (MAE) teve seu início nos anos 70 com o 
intuito de produzir superligas com dispersão de óxidos [BENJ70]. A partir daí, esta 
técnica começou a ser utilizada para obter uma vasta gama de estruturas fora do 
equilíbrio [KOCH91]. Especificamente este método permite a preparação de: materiais 
nanoestruturados (ligas, intermetálicos, cerâmicas, etc.); materiais quase-cristalinos e 
fases amorfas puras [SHIN92, YAVA95, MICH95, OLES96, INOU95, FECH95]. Além 
disso, a MAE é uma técnica que permite a preparação de ligas que não são preparadas 
por métodos convencionais (fusão, síntese química, etc), onde os pós-elementares são 
imiscíveis termodinamicamente. Após os anos 80, a MAE passou a ser uma das 
principais técnicas para a preparação de novos materiais, cuja simplicidade e rapidez 
contrastam com a complexidade dos materiais obtidos. No entanto, essa técnica ainda 
não é utilizada em escalas industriais (tem se limitado à síntese em escalas laboratoriais, 
num primeiro momento). 
Na moagem em altas energias, os moinhos mais utilizados são os do tipo vibrante e os 
do tipo planetário. Estes moinhos possuem um ou mais viais (recipiente de moagem), 
onde são colocados os pós a serem moídos juntamente com bolas de alta dureza 
 (ferramenta de moagem). Os pós a serem moídos so
bola e a parede do vial, resultando
fenômenos de soldagem devido à elevação da temperatura localmente. Os materiais 
durante a moagem sofrem 
representamos na Figura ANI.
 
São vários os fatores que podem
fatores dependem: (i) da razão bola/amostra (
massa da ferramenta de moagem e a massa da amostra a ser preparada
da amostra final ser proveniente de  um ou mais tipos de pós
dos pós precursores (produção 
(v) da intensidade da moagem mecânica
dos pós iniciais. 
 
Figura ANI.2 – Esquema mostrando a moagem de pós elementares ocorrendo entre colisões de duas 
bolas. Então, este processo representa a f
[GUÉR00]. 
frem choques entre bolas ou entre a 
 assim em deformações plásticas acompanhadas por 
continuamente fraturas, soldas e ressoldas, 
2. 
 intervir na preparação do composto a ser estudado
ball/milling ), ou seja, da razão entre a 
; (ii) 
; (iii) da afinidade química 
de um material nanocristalino ou amorfo); (iv)
 e (vi) além das características termodinâmicas 
 










Se considerarmos os pós iniciais sendo constituídos de um único elemento ou composto 
único, a MAE resultará em: (i) ou redução no tamanho do cristalito sem transformação 
de fase (aumento da região de contorno de grãos); (ii) ou na indução a um tipo de 
transformação de fase alotrópica ou ainda; (iii) na amorfização parcial ou total dos pós.  
 
Mecanossíntese de Ligas e Compostos  
A síntese mecanoquímica ou simplesmente mecanossíntese [CAER97] é definida como 
uma moagem, em geral a seco, de uma mistura de pós-elementares puros moídos em 
sistema de grande transferência de energias. Benjamin [BENJ70] descreve este processo 
de síntese como eventos sucessivos de fraturas e ressoldas das partículas (Figura AN2). 
Isto então, se repete conduzindo à formação de estruturas laminares cada vez mais finas, 
permitindo, assim, que a reação de estado sólido aconteça. 
 O processo de mecanossíntese tem sido empregado em ligas binárias apresentando 
entalpia de formação negativa. Porém, é fortemente usado para misturas de pós 
apresentando uma entalpia de formação positiva [FILH05]. Esta aparente violação da lei 
de equilíbrio termodinâmico é um exemplo do potencial da mecanossíntese para a 
síntese de novos materiais em condições fora do equilíbrio termodinâmico. A 
solubilidade, então está associada à estrutura laminar e aos processos de ressolda que 
ocorrem durante a moagem. O produto final da composição da mistura de pós-iniciais 
se apresenta, geralmente, na forma de pós-constituídos de partículas micrométricas, 
compostos de grãos cristalinos nanométricos separados por contornos de grãos (Figura 
ANI.3). O tamanho médio dos grãos é da ordem de 10 nm e a espessura média da região 
de contornos de grãos é tipicamente de algumas camadas atômicas e depende 
fortemente do tempo de moagem. A mecanossíntese mostra-se como um método direto 
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e com poucas limitações no que diz respeito à escolha do sistema a ser sintetizado. 
Todavia, um grande inconveniente pode ser encontrado no caso de materiais muito 
abrasivos, tais como: Mo, Ta, W ou certos carburetos. Tal dificuldade pode ser 
contornada por um processo desenvolvido por Gaffet e cols. [GAFF93] chamado M2A 
(Mechanically Activated Annealing Process). 
 
 
Figura ANI.3- Representação esquemática de uma região de grão/ordenada (círculos brancos) e uma 
região de contorno de grãos/desordenada (círculos pretos). 
 
Transformações alotrópicas  
As aplicações da técnica de MAE não se reduzem somente à elaboração de ligas 
nanocristalinas. Esta técnica pode, inicialmente, reduzir o tamanho médio dos grãos em 
várias ordens de grandeza de 2 a 4 nm sem transformação estrutural e de fase.  No caso 
da moagem de pós-metálicos, temos também a criação de contornos de grãos bem como 
deslocamentos de planos (cisalhamentos) e outros tipos de desordens [YAVA90]. Em 
geral, pós de metais e compostos são caracterizados por uma redução no tamanho dos 
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cristalitos a um tamanho de aproximadamente 10–15 nm. A moagem pode, entretanto, 
permitir transformações de fase, tais como: transformações alotrópicas. Com isso, 
através da MAE pode-se obter fases metaestáveis, por exemplo, fases cristalinas que se 
formariam somente em altas temperaturas e/ou pressões [MICH93]. Por exemplo, 
Michel e cols. [MICH93] observaram modificações estruturais que ocorrem em TiO2 e 
ZrO2 moídos em um moinho do tipo planetário, operando em altas velocidades. 
Compostos do tipo TiO2 apresentam uma transição estrutural da estrutura tipo anatásio 
[HTTP1]  para uma estrutura tipo rutilo [HTTP2]. Por outro lado, o óxido tem uma 
transição de uma estrutura monoclínica para uma estrutura cúbica, com tamanhos dos 
domínios coerente da ordem de 10–30 nm. 
Amorfização de Pós 
A amorfização de pós através do método de MAE pode ocorrer nos processos expostos 
anteriormente. De fato, se a amostra inicial é constituída de dois (ou mais) pós 
elementares simples ou compostos, uma mecanossíntese permitirá a combinação dos 
pós elementares e poderá resultar em uma fase amorfa [PERE08]. 
Se o pó a ser amorfizado for um elemento simples ou composto único, a moagem pode 
permitir uma transição de fase de um estado cristalino para um estado amorfo. Este 
processo sempre passa por uma redução brusca no tamanho de grão, levando com isto a 
amostra moída a uma grande fração de átomos nas regiões de contorno de grão, que são 
desordenadas topologicamente. Assim, abaixo de um diâmetro crítico do grão, este grão 
com alto número de defeito relaxa para um estado termodinâmico de menor energia. A 
velocidade com que este processo ocorre, pode levar à amorfização total ou parcial da 





Amorfização por Mecanossíntese 
Yermakov e cols. [YERM81] explicaram a formação de ligas amorfas CoxY1-x por 
mecanossíntesse através de uma combinação de fraturas e deformações plásticas que, 
por sua vez, causam uma elevação na temperatura local dos pós, ou seja, os choques 
provocam localmente temperaturas superiores à temperatura de fusão dos constituintes. 
O líquido que se forma se resfria rapidamente, o que explica a presença da fase amorfa. 
Yavari e cols. [YAVA90] propuseram uma abordagem termodinâmica com base em 
uma estrutura laminar que é formada durante a mecanossíntese [BENJ70] por analogia 
com uma amorfização de estado sólido de multicamadas. Se, em último caso, a 
amorfização necessitar de um grande calor negativo de mistura e uma forte dissimetria 
entre os coeficientes de difusão, os autores assumem que as intensas deformações e as 
altas densidades de defeitos são suficientes para acelerar a interdifusão e aumentar as 
energias livres dos pós-elementares em relação às energias livres da fase amorfa, 
favorecendo, assim, o processo de amorfização. 
Cho e Koch [CHO93] invocam o papel predominante da energia de armazenamento nos 
defeitos, nos processos de amorfização por moagem de compostos intermetálicos 
ordenados de CoZr. As contribuições significativas da energia de armazenamento são 
provenientes de duas fontes principais:  
(i) Da desordem anti-sítio ∆WWL
;  
(ii) Da energia de contorno de grãos entre grãos nanométricos  ∆U
 
O processo de amorfização por moagem ocorre se a relação ∆WWL [ ∆U M
∆T for respeitada, onde ∆T é a diferença de energia livre entre as fases 
cristalinas e amorfas. 
No nosso estudo, usamos em grande parte a técnica MAE para a produção dos 
compostos iônicos do tipo AFe2O4 (A = Zn, Ni ou Co) conhecido como ferrita, onde 
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preparamos ligas nanocristalinas, com grãos menores do que 12 nm de diâmetro e 





















 Equação de Landau-Khalatnikov Discretizada 
Uma anisotropia magnética de troca unidirecional em filmes com camadas AF/FM é 
induzida após o sistema ser resfriado na presença de um campo magnético até uma 
temperatura abaixo da temperatura de Néel da camada AF e com o FM no estado 
ordenado [NOGU05, NOGU99].  Isso dá origem a um deslocamento no laço de 
histerese no eixo do campo magnético de uma quantidade definida por 0P2 [efeito de 
exchange bias (EB)]. O efeito de EB diminui monotonicamente quando o sistema sofre 
consecutivos laços de histerese [NOGU05, NOGU99]. Essa dependência de 0P2 versus 
n é chamada de training effect (efeito por repetição). Aqui, n é o número de laços 
consecutivos, ao qual o sistema AF/FM é submetido após o processo de resfriamento 
com campo magnético aplicado, como descrevemos acima. Em um sistema AF/FM, a 
magnitude desse efeito depende significativamente das propriedades da camada AF 
travada da bicamada/heteroestruturas com interfaces magnéticas AF/FM [NOGU05, 
NOGU99]. Um considerável número de trabalhos investigando o efeito por repetição 
vem sendo encontrado em heteroestruturas envolvendo camadas AF policristalinas 
travadas [SCHL86, ZHAN01, VELT01], enquanto que em monocristais com camadas 
travadas este efeito é esperado ser pequeno [NOGU99]. A diminuição gradual do 0P2 
com o aumento do número de laços consecutivos n é uma marca macroscópica do 
rearranjo da configuração da estrutura de spins para uma situação de equilíbrio. Um 
efeito de EB não estacionário indica que a estrutura de spin da heteroestrutura AF/FM 
desvia da sua configuração de equilíbrio (configuração metaestável). A conexão entre o 
efeito de EB e uma estrutura de spin AF em um estado de não equilíbrio na interface 
AF/FM é certamente um dos maiores indícios da complexidade do fenômeno de EB. 
Esse efeito também é observado em nanopartículas [KODA97, KODA99, 
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NOGU99,NOGU05]. Na Figura ANII.1, temos training effect (efeito por repetição) que 
observamos na amostra NiFe2O4 moída por 350 h e resfriada desde 300 K até 10 K, com 
um campo aplicado de 5 T.  
 
Figura ANII.1 – Campo de exchange bias em função do número de laços, obtido em 10 K e com campo 
de resfriamento de 5 T para o pó nanoestruturado NiFe2O4 moído por 350 h. 
Vemos que o valor de HEB diminui monotonicamente quando o sistema é submetido a 
consecutivos laços de histerese. Portanto, podemos também inferir que esta diminuição 
do HEB com o aumento do número de laços é uma marca macroscópica do rearranjo das 
estruturas de spins para o equilíbrio. Um efeito de EB não estacionário indica que a 
estrutura heterogênica de spin AF/FM desvia da posição de equilíbrio. Assim, Binek 
[BINE04] estudou a evolução de HEB versus n, calculada com ajuda da Equação de 
Landau-Khalatnikov Discretizada (LKD) [BINE04], onde o parâmetro contínuo tempo é 
substituído pelo número de laços n. Ele considerou um referencial onde efeitos 
microscópicos são responsáveis pelo efeito de EB e considerou razoável mapear o efeito 
por repetição (training effect) do EB sob um ponto de vista dos spins da componente AF 




















na interface (SAF), de tal forma que 0P2j
  ?]_j
, onde a constante de 
proporcionalidade K é independente do número de laços n e fenomenologicamente dada 
por ?   _ c_K_  , onde J é a integral de troca, SFM é a magnetização da 
componente FM na interface, MFM é magnetização total da fase FM e tFM é a espessura 
da fase FM proposto no modelo de Meiklejohn e Bean para explicar o efeito de EB 
[MEIK57]. Foi também assumida a lei experimental do tipo 0P2j
  0P2W  √i (A.1), 
onde 1 é uma constante que depende do tipo de sistema estudado e 0P2W  é o campo de 
exchange bias no limite de infinitos laços [PACC66]. 
Para entender a física por trás dessa expressão, consideramos como ponto de partida, a 
definição da magnetização de equilíbrio AF na interface ]_W  limi∞ ]_ j
, a qual 
existe no caso de um decaimento monotônico do |]_j
|. Cada desvio da posição de 
equilíbrio da magnetização AF da interface [i  ]_j
  ]_W m aumentará a energia 
livre F do sistema de um valor ∆F. Se assumirmos ∆\i
  ∆\i
 e fizermos 
uma expansão em série de ∆F até a quarta ordem de i temos: 
                                        
∆\  -$ i$ [ - i [  i¡
                                            A. 2
 
Onde ordens superiores a seis [ i¡
] foram desprezadas se |i| é suficientemente 
pequeno. Note que, não se pretende descrever uma transição de fase pela expansão 
acima, embora exista uma analogia próxima. Em particular, será obsoleto considerar 
uma expansão até  i¡
 do ponto de vista da estabilidade termodinâmica. Esse último 
argumento é conhecido da teoria de Landau das transições de fase de primeira ordem, 
onde   0 requer alta ordem de estabilidade.  
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A relaxação de um sistema para o equilíbrio é determinada pela Equação LKD 
[VIZD03] 
                                                                         £¤]_   n∆_ng¥¦                                             (A.3) 
Onde £ é uma constante fenomenológica de amortecimento e ¤]_ é a derivada de ]_ 
em relação ao tempo. A Equação (A.3) possui um vasto intervalo de aplicação quando 
]_ é considerado o parâmetro de ordem de um sistema. A Equação LKD é derivada do 
formalismo Lagrangiano [BINE04]. Aqui o potencial é dado por F e uma forte 
dissipação é levada em consideração, a qual dá origem a um amortecimento na equação 
de movimento [VIZD03]. A última condição é cumprida no caso do efeito por repetição 
(training effect), uma vez que a evolução da magnetização AF da interface é esperada 
ser muito lenta, em comparação com as flutuações microscópicas de spin. Na escala dos 
experimentos do efeito de EB, a mudança temporal da ]_ é ainda insignificante, a 
menos que o sistema seja acionado pela reversão da magnetização da camada superior 
FM. Assim, para associarmos o training effect à abordagem da Equação de Landau-
Khalatnikov, o lado esquerdo da equação £¤]_   n∆_ng¥¦ tem que ser discretizado. Na 
Figura ANII.2, vemos um esquema da evolução temporal da magnetização de interface 
AF. Enquanto ]_ é aparentemente constante no intervalo ∆K entre dois laços de 
histerese consecutivos, a enésima curva de histerese FM estimula a relaxação da ]_ de 
]_j
 para ]_j [ 1
. A transição ocorre durante o intervalo de tempo τ, o qual é 
requerido para a medida do laço. A mudança da ]_ é dada pelo valor médio da 









Com 4g¥¦ 5©  -© ª ¨K g¥¦©/$T©/$  (veja o eixo direito da Figura AII. 2), as linhas sólida e 
tracejada são esboços de 4g¥¦ 5© e g¥¦  , respectivamente. 
Substituindo ¤]_ por 4g¥¦ 5© resulta na expressão: 
                           ξ′l ]_j [ 1
  ]_j
m  i [ i$
                                  (A.4) 
Onde £ ′  £/§. No caso do decaimento de |]_j
| ser estritamente monotônico, a > 0 
causa necessariamente um decaimento assintótico do tipo ]_j
  ATi [ ]_W , quando 
finalmente i& « i. A relaxação exponencial é geralmente mais rápida em relação a 
qualquer decaimento em série de potências e é tipicamente observada quando a 
correlação de spin torna-se desprezível.  
No caso do efeito de EB, entretanto, uma grande correlação AF de spin é essencial para 
travar a camada ferromagnética durante a reversão da magnetização. Os efeitos de EB e 
o efeito por repetição desaparecem necessariamente acima da temperatura de bloqueio, 
quando a correlação de spin AF se mantém constante. Assim, não é de se esperar uma 
relaxação exponencial abaixo da temperatura de bloqueio. Isto requer   0 e simplifica 
a Equação (A.4): 
l ]_j [ 1
  ]_j




Multiplicando a equação acima pela constante de proporcionalidade K e substituindo 
i  ]_j
  ]_W , podemos correlacionar a dependência de n de ]_ sobre o efeito 




  0P2W m& ¬  k  /?$ξ′




Para relacionar o parâmetro empírico k (A.1) com o parâmetro físico k no limite j ­ 1, 
substituimos a Equação (A.1) em (A.5) e expandindo o termo dependente j [ 1
 
conforme 1/√j [ 1  √j  1/2j√j
. Note que para j  3, a aproximação possui 
um erro menor que 5%. Após algumas manipulações:  
                                                     1  ?® ξ′$¯                                                               (A.6) 
O que permite uma interpretação física. Vamos, por exemplo, considerar um potencial 
degrau F, caracterizado por um grande coeficiente de expansão b, de acordo com a 
Equação (A.2). Neste caso, desvios do estado de equilíbrio são energeticamente muito 
desfavoráveis. Consequentemente, i é esperado ser pequeno e assim o efeito por 
repetição (training effect) será pequeno. Isto é empiricamente expressado em termos dos 
pequenos valores de k, de acordo com (A.6). Além do mais, o efeito de repetição 
(training effect) requer um acoplamento entre a camada AF e a FM, a qual desencadeia 
o rearranjo da configuração de spins no antiferromagneto durante a reversão da 
magnetização. A constante fenomenológica de acoplamento J é proporcional a K e, 
consequentemente, a Equação (A.6) expressa o aumento de k com o aumento do 
acoplamento. Finalmente, a constante de amortecimento ξ′ pode ser considerada 
tipicamente como um tempo de relaxação inverso ou, no referencial da equação 




Figura ANII.2 - Esquema da evolução temporal de SAF. Medida de um único laço requer um intervalo de 
tempo típico t. Linhas pontilhadas e sólidas (eixo direito) mostram a derivada de SAF em relação à t vesus 
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